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Referat
Das thermische Spritzen ist geeignet, Kompositschichten herzustellen, deren Einsatzgebiet
hauptsächlich im Verschleißschutz liegt. Bisher lag der Schwerpunkt in der Untersuchung
partikelverstärkter Schichten. Inhalt der vorliegenden Arbeit ist die Herstellung und
Charakterisierung von C-kurzfaserverstärkten Schichten mit einer Aluminiummatrix. Als
Spritzverfahren kamen das DC-Plasmaspritzen und das HF-Plasmaspritzen zur Anwendung.
Die Aluminiumpulver und Kohlenstoffkurzfasern werden dafür agglomeriert.
Gegenübergestellt wurden für beide Spritzverfahren die Mikrostrukturen der Schichten und
das Verschleißverhalten. Die Kompositschichten können im Vergleich mit unverstärktem
Aluminium ein deutlich verbessertes Verschleißverhalten aufweisen. Dies konnte in Gleit-
und Schwingverschleißprüfungen nachgewiesen werden. Weiterhin wird auf eine für
thermisch gespritzte Schichten charakteristische Fasereinbettung in die metallische Matrix
hingewiesen, die zu einem speziellen Schädigungsmechanismus bei den Verschleißtests
führt.
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1 Einleitung
Die Bedeutung der Verbundwerkstoffe als „Werkstoffe nach Maß“ wird durch die zuneh-
menden Anforderungen an Werkstoffe für Konstruktionen und spezielle Funktionen auch
in den kommenden Jahren weiter steigen. Der Einsatz dieser Werkstoffgruppe beschränkt
sich nicht mehr nur auf Gebiete wie die Rüstung oder die Luft- und Raumfahrt, sondern
der allgemeine Maschinenbau, die Automobilindustrie oder die Konsumgüterindustrie er-
öffnen sich als Anwendungsbereiche /1 - 6/. Eine wichtige Voraussetzung dafür ist, dass
nicht nur die Werkstoffentwicklung im Mittelpunkt der Forschung steht, sondern auch die
Be- und Verarbeitungsverfahren /7 - 9/ und die Verfahren zur Qualitätskontrolle und Ei-
genschaftscharakterisierung /10 - 13/ so weiterentwickelt werden, dass die Verbundwerk-
stoffe dem Kostenvergleich mit konventionellen Werkstoffen standhalten können.
Verbundwerkstoffe (Komposite) sind Werkstoffsysteme aus mindestens zwei Komponen-
ten, die makroskopisch homogen und mikroskopisch inhomogen sind. Die einzelnen Kom-
ponenten des Verbundes gehören unterschiedlichen Werkstoffhauptgruppen an. Übli-
cherweise werden die Verbundwerkstoffe nach der Art der Verstärkung (Partikel-, Faser-
verstärkung) oder der Zugehörigkeit der Matrix zur Werkstoffhauptgruppe (Metall-, Poly-
mer-, Keramikmatrix-Verbundwerkstoffe) unterschieden. Im Laufe der Zeit wurden diese
Definitionen aufgelockert, um auch eine Reihe von Sonderfällen einzubeziehen (z.B.
kohlenstofffaserverstärkter Kohlenstoff). Je nach Matrix existieren verschiedene Zielstel-
lungen für die Entwicklung von Verbundwerkstoffen. Polymere und Metalle sollen durch
die Einlagerung von Fasern fester und steifer werden, Keramiken zäher und schadensto-
leranter.
Gegenüber den üblichen Konstruktionswerkstoffen, wie Stahl oder Aluminium, sind Ver-
bundwerkstoffe vergleichsweise sehr teure Werkstoffe. Ihre hervorragenden Eigenschaf-
ten werden jedoch oftmals nur in bestimmten Bauteilbereichen gefordert, woraus die For-
derung nach lokalen Verstärkungselementen entsteht. Damit werden Kostenvorteile er-
reicht. Beschichtungen (im Falle von Verbundwerkstoffen: Kompositschichten) können als
solche lokalen Verstärkungen betrachtet werden, da sie speziell den oberflächennahen
Bereich vor Beanspruchungen wie Verschleiß und/oder Korrosion schützen.
Die etablierten Beschichtungsverfahren für Dickschichten (> 100 µm) sind das Auftrag-
schweißen und das thermische Spritzen. Sie besitzen durch ihre Prozessvielfalt das Po-
tenzial, als Herstellungsverfahren für Verbundwerkstoffe bzw. Verbundschichten zu die-
nen. Zwar gibt es auch Dünnschichtverfahren, die zur Herstellung von Kompositschichten
durchaus geeignet sind, wie z.B. elektrochemische Verfahren. Jedoch sind für die er-
reichbaren geringen Schichtdicken (< 10 µm) auch sehr feine, oftmals nur nanometergro-
ße Verstärkungskomponenten erforderlich, deren Handhabbarkeit und Herstellbarkeit sehr
schwierig und sehr teuer sind. Mit einigen Dünnschichtverfahren (z.B. dem Sol-Gel-
Verfahren) lassen sich die sogenannten Nanoschichten herstellen. Diese Schichten sind
nur noch um 500 nm dünn, lassen sich atomlagenweise, gradiert oder zusätzlich mit ein-
gelagerten Nanopartikeln herstellen. Durch die so gezielt einstellbaren Eigenschaften sind
viele Anwendungen denkbar, beispielsweise wasser- und schmutzabweisende Schichten
auf einer Mattchromatierung /114/.
4Die praktische Realisierung und Anwendung von thermisch gespritzten Kompositschichten
zählt derzeit noch zum Forschungs- und Entwicklungspotenzial. Neben den schon in vie-
lerlei Hinsicht untersuchten partikelverstärkten Schichten bilden kurzfaserverstärkte
Schichten einen zweiten Komplex, der jedoch in der Vergangenheit nur in wenigen Ansät-
zen betrachtet wurde. Aufgrund der wirkenden Verstärkungsmechanismen sind bei ein-
gelagerten Fasern andere Eigenschaften zu erwarten als bei Partikeln /14, 15/.
Thermische Spritzverfahren können unterschieden werden nach den Umgebungsbedin-
gungen (Atmosphäre, Schutzgas, Niederdruck-Atmosphäre / Grobvakuum) oder der Form
der zu verarbeitenden Materialien (Draht, Pulver, Stab, Flüssigkeiten). Weiterhin herr-
schen unterschiedliche energetische Bedingungen hinsichtlich thermischer und kineti-
scher Energie (Plasma, Lichtbogen, Flamme). Als wichtigste Hauptverfahren haben sich
das Lichtbogen-, das Flamm- und das Plasmaspritzen technisch etabliert.
Der Inhalt der vorliegenden Arbeit befasst sich damit, die spritztechnische Herstellung von
C-kurzfaserverstärkten Al-Schichten durch unterschiedliche Spritzverfahren zu untersu-
chen und Gefüge-Eigenschafts-Beziehungen dieser Schichten am Beispiel des Ver-
schleißverhaltens zu ermitteln. Die Versuche konzentrieren sich auf die Herstellung der
Kompositschichten mittels Gleichstrom– (DC-, direct current) Plasmaspritzen und indukti-
vem (HF-, Hochfrequenz-) Plasmaspritzen. Es werden ausgewählte Entwicklungstenden-
zen bei thermisch gespritzten Verbundwerkstoffen in Abhängigkeit von Materialkombinati-
on und dem Spritzverfahren dargestellt und dabei die Stellung des thermischen Spritzens
innerhalb der Verfahren zur Herstellung von Verbundwerkstoffen kurz bewertet. Nach der
Beschreibung des Mechanismus der Faserverstärkung erfolgt die Darstellung von Mög-
lichkeiten zur Bestimmung der mikrostrukturellen Eigenschaften von Verbundwerkstoffen
und deren Bewertung für die eigenen Untersuchungen. Im Gegensatz zum zumeist be-
trachteten Festigkeits- und Zähigkeitsverhalten von Verbundwerkstoffen, also dem me-
chanischen Verhalten, steht das Verschleißverhalten von Verbundwerkstoffen im Mittel-
punkt dieser Arbeit. Dabei werden die charakteristischen Besonderheiten der Komposite
in Abhängigkeit von den Matrices (Metall, Polymer, Keramik) behandelt. Dies bildet die
Basis für die eigenen Verschleißuntersuchungen an den thermisch gespritzten Komposit-
schichten.
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2 Stand der Forschung
2.1 Thermisches Spritzen von Kompositwerkstoffen
2.1.1 Einführung
In den letzten Jahren wurde vielfach die Eignung des thermischen Spritzens zur Fertigung
von Verbundwerkstoffen untersucht /16 - 26, 28 - 30, 33 - 40, 42 - 46/. Eine Vielzahl von
Werkstoffkombinationen wurde als Kompositschichten oder Kompaktwerkstoffe realisiert.
Keramische Partikel oder Fasern in einer metallischen Matrix verbessern nicht nur die
Festigkeit bei Raumtemperatur und erhöhter Temperatur sondern auch das Verschleiß-
verhalten. Daher bietet sich deren Einlagerung im Randschichtbereich von Bauteilen oder
in oberflächenschützenden Schichten an.
Bei den einfachen konventionellen Gießprozessen zur Herstellung partikelverstärkter Ver-
bundwerkstoffe  tritt stets das Problem der Bildung von Keramikpartikel-Clustern auf, die
besonders bei der Bewegung der Erstarrungsfront entstehen und immer an die zuletzt
erstarrten Regionen, also die interdendritischen oder interzellularen Zonen bewegt wer-
den. Daraus resultiert, dass mit diesem Verfahren nur geringe Partikelgehalte eingebaut
werden können. Weiterhin beachtenswert ist, dass infolge der Schwierigkeiten zum Errei-
chen eines Gefüges mit einer gewünschten homogenen Verteilung und gegebenenfalls
einer Vorzugsorientierung der Verstärkungskomponente in der Matrix die Kosten für die
Herstellung von Metallmatrix-Verbundwerkstoffen (MMC) nicht immer ökonomisch zu ver-
treten sind. Ein treffendes Zitat besagt, dass MMC-Kompaktmaterial meist „over-
designed“, aber dafür auch „over-priced“ ist /18/. Daher bietet es sich an, Bauteile mit
Verbundwerkstoffen, also Kompositschichten, zu beschichten oder partiell Verstärkungs-
elemente gießtechnisch dort einzulagern, wo es die äußeren Beanspruchungen erfordern.
Das thermische Spritzens ist äußerst vielseitig und kann auf eine Vielzahl von Anforde-
rungen und Werkstoffen abgestimmt werden. Das sind z.B.:
- Umgebungsbedingungen: Normalatmosphäre, Niederdruck, Inertgas
- Energetische Bedingungen: Temperatur, Geschwindigkeit (Plasma, Lichtbogen, Flam-
me)
- Form des zu verarbeitenden Materials: Pulver, Draht, Flüssigkeit, Gas
Es lassen sich also gezielt Bedingungen einstellen, die die Herstellung von mehrphasigen
Werkstoffen bzw. Verbundwerkstoffen ermöglichen.
In den folgenden Abschnitten soll ein Überblick über das thermische Spritzen von Kompo-
siten zu ausgewählten Bereichen gegeben werden:
− die Herstellung von metallischen Kompositschichten auf Al-Basis mit eingelagerten
Partikeln,
− die Herstellung von keramischen Kompositschichten mit eingelagerten Kurzfasern und
− die Herstellung von langfaserverstärkten Prepregs mit metallischer Matrix, vorwiegend
Aluminium.
6Diese Auswahl wurde getroffen, da diese Gebiete technisch-ökonomisch und wissen-
schaftlich besonders interessant erscheinen und den Hintergrund für die eigenen Arbeiten
liefern. Darüber hinausgehende Materialkombinationen bei thermisch gespritzten Kompo-
sitschichten werden zwar im Schrifttum behandelt, besitzen aber nicht die gleiche Be-
deutung wie die oben genannten Schichten.
2.1.2 Partikelverstärkte Kompositschichten auf Aluminiumbasis
Aluminium als zu verstärkender Schichtmatrixwerkstoff findet in zahlreichen Forschungs-
arbeiten starkes Interesse /18 - 24/. Die Hauptzielstellung bei der Entwicklung von Kom-
positschichten auf der Basis von Aluminium liegt vorrangig in der Verbesserung des Ver-
schleißverhaltens. Dabei soll der entscheidende Vorteil des Aluminiums, die geringe
Dichte bei guten mechanischen Eigenschaften, also die hohe spezifische Festigkeit, ge-
nutzt werden bzw. erhalten bleiben.
Das Ausgangsmaterial bilden meist geeignete Pulvermischungen aus dem Matrixmaterial
und den Verstärkungskomponenten. In Tabelle 2.1 sind einige im Schrifttum gefundene
Pulvermischungen hinsichtlich ihrer Korngrößen und den Masseanteilen gegenüberge-
stellt. Es wird deutlich, dass sich die Untersuchungen auf den Einbau von SiC- oder
Al2O3-Partikel konzentrieren. Verschiedene Spritzverfahren können angewendet werden:
sowohl das Gleichstrom (DC)-Plasmaspritzen an Atmosphäre (APS) und im Niederdruck-
bereich (Vakuumplasmaspritzen VPS, low pressure plasma spraying LPPS) als auch das
Hochfrequenz (HF-) Plasmaspritzen und das Sonarc-Spritzen, eine Kombination aus
Lichtbogen- und Hochgeschwindigkeitsflammspritzen. Die Korngröße des Matrixpulvers ist
immer größer als die der Keramikpartikel. Die Gehalte werden meist in weiten Bereichen
variiert.
Mit der Variation des Verstärkungspartikelgehaltes in der Pulvermischung werden auch in
den Schichten unterschiedliche Gehalte an der Verstärkungskomponente erzielt. Dabei
wurde in allen Literaturstellen übereinstimmend festgestellt, dass es einen Maximalwert
für den Gehalt an Verstärkungskomponenten gibt. Dieser Partikelgehalt darf nicht über-
schritten werden, da sonst der Abstand zwischen den Verstärkungspartikeln zu gering ist
und keine einwandfreie Bindung mehr zwischen Matrix und Verstärkungsmaterial erreicht
werden kann. Eine weitere Erhöhung des Partikelgehaltes bewirkt dann keine Eigen-
schaftsverbesserung mehr, sondern kann im Gegenteil zu einer Verschlechterung führen.
Allerdings wird in der Literatur kein übereinstimmender Maximalgehalt angegeben, da
dies abhängig ist von den eingesetzten Materialien und den Herstellungsbedingungen.
Bei konventionellen Herstellungsverfahren, wie dem Gießen und dem Sintern, wird aus
den eben aufgeführten Gründen der Anteil der Partikeln auf maximal 30% beschränkt. Der
Abstand zwischen den Keramikpartikeln ist abhängig von der Korngröße und direkt pro-
portional zum Mengenverhältnis von Matrix und Verstärkungskomponente. Weiterhin ist
die mikrostrukturelle Optimierung der MMC problematisch, besonders die zunehmende
Agglomerierungsneigung von Matrixpulver und Verstärkungspartikeln mit zunehmender
Pulverfeinheit. Da die Keramikpartikel meist kleiner sind als die Metallpulverteilchen, nei-
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gen sie eher zur Agglomerierung. Den Nachteilen der konventionellen Verfahren kann mit
der Anwendung des thermischen Spritzens zur Kompositherstellung teilweise begegnet
werden. Mit diesem Verfahren können höhere Partikelgehalte erzielt werden, die außer-
dem, aufgrund geeigneter Pulverbehandlungen, homogen in die Schichten eingebaut wer-
den können /18/.
Ein weiteres Problem stellt die Benetzung dar. Die Benetzbarkeit von keramischen Fasern
kann verbessert werden, wenn als Matrix eine Aluminiumlegierung mit geringen Anteilen
an Magnesium oder Silizium verwendet wird, da dann Verbindungen zwischen dem Metall
























SiC 30 20-50 DC-VPS 20
Al99,5 Draht SiC 16-63 55 * Sonarc 24
AlFeCe 60-100 Al2O3 - 15 HF-VPS 21
Tab.2.1 Thermisch gespritzte Al-Komposit-Schichten
* Angabe in der Literatur als Zuführrate von 65 g/min , Zuführung von Al-Draht 55 g/min
Die geeignetste Methode, eine homogene Partikelverteilung im Verbund zu erreichen, ist
das mechanische Legieren. Das Verfahren wurde zunächst für oxidverstärkte Nickellegie-
rungen entwickelt und später z.B. auch für MMC, Intermetallics und amorphe oder na-
nokristalline Werkstoffe angewendet. Beim mechanischen Legieren laufen zwei Prozesse
ab. Die Teilchen werden einerseits gebrochen und andererseits kaltverschweißt, so dass
ein feinkörniges Verbundpulver in der Mischung vorliegt. Im System Metall-Keramik wer-
den die Keramiken nicht kaltverschweißt, sondern in die weiche Metallmatrix eingebettet.
Durch Kontrollieren der Mahldauer kann die gewünschte Korngrößenfraktion eingestellt
werden. Teilweise werden in die Pulvermischungen auch geringe Anteile an organischen
Bindern eingebracht, da diese einerseits das Kaltverschweißen der Keramikpartikel ein-
schränken und andererseits das Zerbrechen der Al-Partikel unterstützen. Somit kann im
Pulver eine homogene Verteilung der Keramikpartikel in der Al-Matrix erzielt werden, was
als Voraussetzung für eine spätere homogene Verteilung in der Schicht gelten darf. Es
wird darauf verwiesen, dass kleinere Partikel besser im Pulver absorbiert werden können
als größere. Mit solchen Pulvern können Schichten generiert werden, die eine niedrige
Porosität von <5% aufweisen. Das Problem der schlechten Benetzbarkeit z.B. zwischen Al
und SiC wird durch den Zusatz von benetzungsverbessernden Legierungselementen, wie
Mg und Si, gelöst. Dadurch wird außerdem auch die Grundfestigkeit der Matrix, z.B. durch
die Bildung von Mg2Si, erhöht /20/.
Die Verbesserung des Verschleißwiderstandes der thermisch gespritzten Komposit-
schichten auf Al-Basis wurde vielfach nachgewiesen /18/. Besonders der verringerte
Abrasionsverschleiß hängt direkt mit der erhöhten Härte zusammen. Es wird davon be-
8richtet, dass selbst gegenüber kommerziell erhältlichen Al/Al2O3-Verbundwerkstoffen das
Verschleißverhalten der plasmagespritzten Kompositschichten signifikant verbessert wird,
ohne dass jedoch Gründe dafür angegeben werden.
Bei systematischen Untersuchungen zur Abhängigkeit der Verbundschicht-Eigenschaften
vom Partikelgehalt in Al-Spritzschichten /22, 23/ wurde ermittelt, dass sowohl bei SiC als
auch bei Al2O3 das beste Verschleißverhalten dann erzielt wurde, wenn in der Ausgangs-
pulvermischung 50 Masse-% Verstärkungspartikel vorliegen. Eine weitere Erhöhung des
Partikelgehaltes führt nicht zur weiteren Eigenschaftsverbesserung, sondern aufgrund der
schlechteren Einbindung der Partikel in die Matrix wieder zu einer Verschlechterung der
Eigenschaften. Weiterhin wurde beim Einbau in die Schicht während des thermischen
Spritzens ein Partikelverlust registriert, so dass der maximal realisierbare Gehalt an SiC
oder Al2O3 in der Schicht letztlich im Bereich von 35 Vol.-% liegt. Der direkte Vergleich
der Verstärkungswirkung von SiC und Al2O3 ergab, dass geringere Gehalte an SiC eine
quantitative Eigenschaftsverbesserung bewirken, die bei Anwendung von Al2O3 erst bei
höheren Gehalten möglich ist.
Auch Vedani et al. /20/ erkannten, dass es beim thermischen Spritzen von Pulvermi-
schungen aus Al und SiC zu erheblichen Verlusten an SiC-Partikeln bis 50% kommen
kann. Diese hohen Verluste wurden jedoch von anderen Forschern nicht bestätigt. Es wird
in /20/ geschlussfolgert, dass nur ein relativ geringer Anteil von Keramikpartikeln in der
Pulvermischung enthalten sein darf, damit dieser vollständig in die Schicht eingebaut
werden kann. Der derzeit erreichbare SiC-Gehalt der Schichten von 20% liegt jedoch im
guten Einvernehmen mit den Partikelgehalten konventioneller Al-SiC-Verbundwerkstoffe,
die sehr gute Ergebnisse hinsichtlich der Festigkeitssteigerung bewirken.
Neben dem DC-Plasmaspritzen wurden auch mit anderen Spritzverfahren partikelver-
stärkte Schichten auf Aluminiumbasis hergestellt /21/. Mittels HF-Plasmaspritzens wurde
die Legierung AlFe8Ce4 mit 10-15 Vol.-% Al2O3-Partikeln verstärkt. Schwierigkeiten traten
jedoch auf, das Aluminiumoxid unverändert, d.h. ohne einen Modifikationswechsel von α
nach γ, in die Schicht einzubauen und Partikelverluste zu verhindern.
Eine Kombination von Lichtbogen- und HVOF (high velocity oxi fuel, Hochgeschwindig-
keitsflamm) -Spritzen, der „Sonarc“-Prozess, vorgestellt beispielsweise in /24/, erweist
sich als vorteilhaftes Verfahren bei der Herstellung von Verbundschichten, da damit ei-
nerseits ein hoher Auftragswirkungsgrad und andererseits sehr dichte Schichten erzielt
werden können. Aluminium in Drahtform wird mittels Lichtbogentechnik verarbeitet, wäh-
rend die Hartstoffteilchen gleichzeitig durch die Hochgeschwindigkeits-Flammspritzpistole
injiziert werden und dabei der Hartstoffanteil einfach und gezielt einstellbar ist. Die so
hergestellten Schichten wurden nur hinsichtlich ihrer Härte bewertet. Es konnten Hart-
stoffgehalte von 35 Vol.-% in der Al-Schicht erzielt werden und somit Härtesteigerungen
um 100% gegenüber dem unverstärkten Material.
Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass die verschiedenen Forschungsarbeiten
zu partikelverstärkten Al-Spritzschichten zeigen, dass Kompositschichten mit erheblich
verbesserten Verschleißeigenschaften gegenüber den unverstärkten Schichten durch das
thermische Spritzen, insbesondere das Plasmaspritzen, hergestellt werden können. In
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einigen Fällen resultiert daraus ein Verschleißverhalten, das dem des Kompakt-
Verbundmaterials durchaus gleichgestellt werden kann und in bestimmten Fällen sogar
dem überlegen ist /18/. Ein entscheidender Vorteil des thermischen Spritzens gegenüber
konventionellen Verfahren liegt übereinstimmend darin, dass höhere Gehalte (d.h. > 30%)
an verstärkenden Partikeln gleichmäßig verteilt in die Schichten eingebaut werden kön-
nen. Allerdings muss eingeschränkt werden, dass über Art und Menge der eingelagerten
Partikel große Meinungsverschiedenheiten herrschen. Auch gibt es keine grundlegenden
Untersuchungen zu Gefüge-Eigenschafts-Beziehungen, insbesondere zu den Grenzflä-
cheneigenschaften, thermisch gespritzter Kompositschichten.
2.1.3 Kurzfaserverstärkte Kompositschichten
Die Entwicklung thermisch gespritzter kurzfaserverstärkter Schichten wurde bisher nur in
sehr geringem Umfang betrieben und beschränkt sich vorwiegend auf keramische Matri-
ces /29-31, 33-35/. Daneben sind jedoch auch Ergebnisse aus Untersuchungen zur Her-
stellung whiskerverstärkter Schichten durch thermisches Spritzen bekannt /25, 26/. Die
Forschungsarbeiten zu Whiskern wurden jedoch aus Gründen der Gesundheitsgefährdung
in Deutschland eingestellt. In der MAK-Liste, der Liste der maximalen Arbeitsplatzkon-
zentrationen, liegen für faserartige Gebilde folgende TRK-Werte (Technische Richtkon-
zentrationen) vor: Fasern sind dann krebserregend, wenn sie bei einem Durchmesser von
kleiner als 3 µm eine Länge größer als den dreifachen Durchmesser aufweisen, weil sie
dann durch Einatmen in die Lunge gelangen und das Krebsrisiko erhöhen /27/. Meist lie-
gen die Größenverhältnisse für gezüchtete Whisker bei einem Durchmesser von d = 0,5 -
5 µm und einer Länge von l = 1 - 50 µm /26/ und sind somit laut MAK-Liste krebserre-
gend. Whisker sind nach Schatt /28/ sogenannte „Haarkristalle, welche gegenüber anders
gewachsenen Kristallen eine um einige Zehnerpotenzen höhere Festigkeit in Faserrich-
tung aufweisen“. Es wird daher angenommen, dass sie nur „eine einzige Schraubenver-
setzung in Faserrichtung enthalten und im übrigen von Störungen frei sind“. Theoretische
Grundlagen zur Kurzfaserverstärkung werden im folgenden Kapitel behandelt.
Als bevorzugte Matrices für die Whiskerverstärkungen wurden Keramiken wie Al2O3,
Al2O3-TiO2 und ZrO2-Y2O3 oder intermetallische Verbindungen wie TiAl und NiAl /25, 26,
29, 30/ untersucht. Eingesetzte Whisker können aus Boriden, Si3N4, SiC oder ZrO2-Y2O3
bestehen. Generell wird auf die schwierige Handhabbarkeit der Whisker hingewiesen.
Aufgrund der geometrischen Verhältnisse von Whiskern neigen sie, ähnlich wie Kurzfa-
sern, zum Zusammenballen. Um dennoch eine gleichmäßige Verteilung der Fasern in ei-
ner Schicht zu erzielen, wurde einerseits versucht, die Whisker in einer zweiten Förderli-
nie dem Plasma zuzuführen, andererseits wurden Whisker und Matrixpulver agglomeriert.
Bei der getrennten Zuführung ins Plasma ist damit zu rechnen, dass die Whisker an- oder
aufgeschmolzen werden, weshalb die Agglomeration beider Komponenten zu bevorzugen
ist. Die Matrixteilchen umhüllen im Agglomerat die Whisker und üben eine Schutzfunktion
aus. In /25/ wird die Entwicklung eines geeigneten Aufbereitungsverfahrens und Förder-
systems für die externe Injektion der Whisker während des APS-Spritzprozesses be-
schrieben. Damit gelingt es ebenfalls, eine weitgehend homogene Verteilung der Whisker
in der keramischen Matrix zu erreichen. Problematisch ist die Verarbeitung von SiC-
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Whiskern, da SiC beispielsweise unter Normaldruck in Argon ab 2000°C zur Dissoziation
neigt. Besonders wenn der Schmelzpunkt der Matrix-Keramik höher liegt, ist die spritz-
technische Realisierung solcher Verbundschichten äußerst schwierig. In diesem Fall kann
nur die getrennte Injektion der Komponenten zu einem positiven Ergebnis führen.
Thermisch gespritzte Keramikschichten sind durch eine sehr hohe Sprödigkeit gekenn-
zeichnet, die noch über der von gesinterter Keramik liegt. Der Grund sind der lamellare
Aufbau der Schichten und die erhöhte Porosität. Somit wird der Einsatz solcher Schichten
beträchtlich eingeschränkt, obwohl oxidkeramische Spritzschichten aufgrund einer exzel-
lenten Hochtemperaturfestigkeit breite Anwendungsmöglichkeiten als Verschleißschutz-
und als Wärmedämmschichten erobert haben. Wie von den kompakten keramischen
Werkstoffen aus vielen Veröffentlichungen bekannt, können durch die Einlagerung von
Partikeln oder Fasern die Bruchzähigkeit, die Biegefestigkeit und/oder der E-Modul erhöht
werden /31, 32/. Dieser Ansatz wurde auch dahingehend verfolgt, die Zähigkeitseigen-
schaften von keramischen Schichten durch eingelagerte verstärkende Partikel oder Kurz-
fasern zu verbessern. Grundlegende Untersuchungen dazu sind in /33 - 35/ beschrieben.
Ausgangspunkt für die Herstellung SiC-kurzfaserverstärkter Al2O3-Schichten ist die Ag-
glomerierung der beiden Komponenten. Dazu wurden SiC-Fasern mit einer Ausgangslän-
ge von 1 mm und einem Durchmesser von 11 µm auf Längen von 20 - 50 µm zerkleinert.
Für einen temporären Oxidations- und Wärmeschutz der Fasern während des Spritzens
wurden die Fasern durch Sol-Gel-Verfahren, CVD oder chemische Abscheidung be-
schichtet. Die anschließende Granulierung der Al2O3/SiC-Faser-Mischung erfolgte über
Sprüh- oder Aufbaugranulierung. Beim Sprühgranulieren wird eine homogene Suspension
versprüht, wobei die Tröpfchen im Gegenstrom getrocknet werden. Bei einer anschlie-
ßenden thermischen Behandlung wird der Binder ausgetrieben und eine Verfestigung der
Granulate erzielt. Dieses Verfahren wird in Abschnitt 4.2.2 näher beschrieben. Beim Auf-
baugranulieren werden das Al2O3-Pulver und die Fasern homogen gemischt, mit einem
Binder versetzt und durch einen Mahlvorgang granuliert. Zur weiteren Verarbeitung sind
Agglomerate mit den Körnungen 63 - 160 µm, 160 - 200 µm und 200 - 315 µm geeignet.
Die APS-gespritzten Schichten weisen allerdings beträchtliche Faserverluste im Vergleich
zu den Gehalten in der Ausgangsmischung und im Agglomerat auf. Die Tatsache, dass
während des Spritzens ein Verlust der verstärkenden Phase auftritt, ist auch bei den par-
tikelverstärkten Schichten festgestellt worden /18, 20, 22, 23/.
Die Herstellung thermisch gespritzter Verbundschichten aus einer Al2O3-Matrix mit ZrO2-
Kurzfasern mittels APS wurde in /25/ beschrieben. Im Gegensatz zu den bereits beschrie-
benen Untersuchungen bestand das Spritzgut aus einer mechanisch erzeugten Mischung
von Kurzfasern und Matrixpulver. Damit konnte keine Abstimmung der Größenverhältnisse
Fasern / Pulverteilchen, wie es bei der Agglomeration möglich ist, erzielt werden. Sehr
lange Fasern waren nur schwach mit den kleinen Pulverteilchen verbunden, und es kam
zu einem erheblichen Faserverlust aufgrund des strömungsbedingten Fortreißens der Fa-
sern mit dem Plasma.
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2.1.4 Langfaserverstärkte Kompositwerkstoffe
Die Herstellung von faserverstärkten Prepregs („Vorprodukte“) erfolgt mit dem Ziel, Ele-
mente für eine lokale Verstärkung von Bauteilen hinsichtlich Festigkeitserhöhung oder
Verschleißverminderung zur Verfügung zu stellen. Das thermische Spritzen bietet dahin-
gehend Vorteile, dass einerseits eine große Vielfalt an Werkstoffen verarbeitet werden
kann, und zum anderen in kurzer Prozesszeit Verbundwerkstoffe in variablen Formen her-
stellbar sind.
Der Schwerpunkt der bisherigen Forschungsarbeiten lag auf der Herstellung von Prepregs
mit einer Leichtmetallmatrix /19, 36-40, 42-25/. Jedoch wurden auch Nickellegierungen
oder Stähle als thermisch gespritzte Matrix untersucht /46/. Die Fasermaterialien sind
vorwiegend keramischer Natur, in Ausnahmefällen wurden metallische Fasern in eine
metallische Matrix eingelagert /36, 46/.
In Tabelle 2.2 sind im Überblick einige Materialkombinationen dargestellt, die spritztech-
nisch, vorwiegend durch Vakuumplasmaspritzen, realisiert wurden.
Die Fertigung faserverstärkter thermisch gespritzter Verbundwerkstoffe wird üblicherweise
nach folgendem Prinzip durchgeführt:
− Gelegeherstellung: Aufspreizen der Fasern (soweit als Roving vorhanden), Legen und
Fixieren
− Prepregherstellung: Metallisierung der vereinzelten Faserlagen durch thermisches
Spritzen, Herstellung von Monolayer-Prepregs oder Multilayer-Prepregs
− Kompaktieren der Prepregs: Heißpressen, Warmwalzen
Matrix Faser Literatur
Ti W 36
Ti SiC 37, 38, 39
Al, Al-Leg. SiC 19, 38, 39, 40
Al C 42, 43, 44, 45
NiCrAl Stahl 46
Rene 80 W 46
Rene 80 SiC 46
NiCr80 20 W 46
Tab.2.2 Thermisch gespritzte langfaserverstärkte Verbundwerkstoffe: Auswahl und Hinweis auf Quellen
Das Fixieren der Fasern kann durch Aufwickeln auf einen Dorn, meist ein zylindrischer
Formkörper, oder durch Fixieren, d.h. Aufspreizen und mechanisches oder chemisches
Befestigen in planarer Anordnung geschehen. Um größtmögliche Verstärkungseffekte zu
erzielen, müssen die Lang- oder Endlosfasern bei konstantem Faserabstand parallel aus-
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gerichtet sein. Beim Aufwickeln der Fasern auf einen zylindrischen Formkörper gilt eben-
falls, dass der Faserabstand konstant gehalten werden muss /19, 36, 38, 39/.
An die Fixierung der Fasern schließt sich die Metallisierung, also die Beschichtung der
Faserlagen, durch thermisches Spritzen an. Wird dieser Prozess nur einmal durchgeführt,
erhält man sogenannte Monotapes oder Monolayer, also einlagige Folien. Dies wird vor-
rangig bei den planar fixierten Fasern durchgeführt. Bei mehrmaliger Wiederholung der
Prozessschritte Fixieren (Wickeln) und Metallisieren können Multilayer (mehrlagige Fo-
lien) oder bei einem entsprechenden Kern auch Bauteile (Rohre) hergestellt werden. Ei-
nen großen Einfluss auf die Art und Weise der Bauteilfertigung haben die Fasereigen-
schaften, besonders deren Geometrie. Sehr dicke Fasern können leichter durch Wickeln
oder Aufspreizen gehandhabt werden als sehr dünne Fasern. Ein entscheidender Nachteil
dieser dicken Fasern (z.B. SiC mit d = 150 µm) ist jedoch, dass sie die Ausbreitung des
Schmelzflusses der metallischen Matrix deutlich mehr behindern als die dünneren Fasern
(z.B. C mit d = 7 µm) und somit zu Spritzschatten und höherer Porosität führen.
Die Kombination Aluminium als Matrix und Kohlenstofflangfaser als Verstärkungskompo-
nente stellt aufgrund der geringen Durchmesser der Fasern eine besondere Herausforde-
rung dar und wurde mittels verschiedener Spritzverfahren realisiert /42-45/. Kohlenstofffa-
sern besitzen generell einen Durchmesser zwischen 5 und 7 µm. Sie werden als Rovinge
(Endlosfaserbündel) mit einer Stärke von 6000 oder 12000 Einzelfilamenten gehandelt.
Somit ist deren Vereinzelung und Fixierung problematischer als beispielsweise bei den
metallischen Langfasern oder auch SiC-Fasern. Das Wickeln bzw. Legen der Fasern ist
möglich. Es erfordert aber eine hohe Präzision. Zu den bisher angewendeten Spritzver-
fahren für die Materialkombination Aluminium/C-Langfasern gehören das Vakuumplas-
maspritzen /44, 45/, das Hochgeschwindigkeitsflammspritzen /43/ und das Drahtflamm-
spritzen /42/.
In /44, 45/ wird beschrieben, wie Kohlenstofffaserbündel mit Aluminium metallisiert wer-
den können. Der Vorteil gegenüber dem Metallisieren fixierter Fasern auf einer Unterla-
genfolie besteht in der deutlich besseren Einbettung der Fasern in die Matrix mit kon-
stanten Faserabständen und gleichmäßiger Verteilung. Durch eine spezielle Faserfixier-
und Spritzvorrichtung ist das quasikontinuierliche Beschichten der Faserbündel möglich.
Nach anschließendem Warmwalzen können an den metallisierten Faserbündeln beachtli-
che Eigenschaftsverbesserungen im Vergleich zu den metallisierten Bändern festgestellt
werden. Mittleren Zugfestigkeiten von 460 MPa stehen 180 MPa bei den metallisierten
Bändern gegenüber. Maximalwerte liegen bei 600 MPa. Damit kann im Vergleich zu Alu-
minium (70 MPa) eine Steigerung von 700 % erreicht werden.
Bei den Arbeiten zur Herstellung von faserverstärkten Prepregs der Materialkombination
Al/Kohlenstofffaser mittels atmosphärischer Spritzverfahren, wie dem Drahtflammspritzen
und dem Hochgeschwindigkeitsflammspritzen, muss beachtet werden, dass das Alumini-
um während des Spritzens oxidiert. Auch die Kohlenstofffasern verbrennen ab 400°C an
oxidierender Atmosphäre. Wegen der sehr kurzen Prozesszeiten können bei entspre-
chender Optimierung diese Verfahren dennoch zur Anwendung kommen. Im Hinblick auf
die Kosten sind diese Verfahren gegenüber dem Plasmaspritzen in Niederdruckkammern
im Vorteil. Eine Möglichkeit, den Oxidanteil zu minimieren, besteht darin, reduzierende
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Brenngas/Sauerstoff-Mischungen und inerte Zerstäubergase zu verwenden. Damit wurde
in /42, 43/ der Oxidanteil in den MMC-Prepregs von 7 % auf 3 % verringert.
Die Herstellung von Monolayers aus Aluminium bzw. dessen Legierungen durch thermi-
sches Spritzen, verstärkt mit SiC-Fasern unterschiedlicher Durchmesser, wird in /40/
ausführlich beschrieben. Es wird darauf verwiesen, dass die Vorteile insbesondere darin
liegen, dass man lagenweise die Orientierung der Fasern und deren Gehalt genau kon-
trollieren kann, eine große Flexibilität in den geometrischen Dimensionen erreicht, die
Reaktionszeiten zwischen Faser und Matrix sehr kurz sind, und somit die Voraussetzun-
gen für eine Massenproduktion gegeben sind. Die unterschiedlich dicken Fasern werden
auf den zylindrischen Kern gewickelt, metallisiert und anschließend die Monolayer vom
Kern abgelöst. Durch die Dicke der verwendeten Fasern wird die Stärke der Monolayer
bestimmt. Je dicker die Fasern sind, desto geringer ist auch deren Schädigungsgrad.
Umfangreiche Untersuchungen wurden von Clyne et al. zur Metallisierung von Wolframfa-
serfilamenten mit thermisch gespritztem Titan durchgeführt /36/. Dem Problem der er-
höhten Porosität im „Schatten“ der Fasern bzw. der Fasereinbettung an sich wurde be-
sonderes Augenmerk geschenkt. Entscheidend für die Porosität ist das Verhältnis zwi-
schen Faserabstand und Tropfendurchmesser. Ein großer Tropfendurchmesser verhindert
bei geringem Faserabstand, dass ein genügend hoher Anteil schmelzflüssigen Metalls
zwischen die fixierten Fasern gelangt, um den Verbund zu konsolidieren. Es verbleibt ein
Zwischenraum, also eine Pore, zwischen den Fasern. Der größtmögliche Fasergehalt
durch dicht nebeneinander liegende bzw. fixierte Fasern führt somit zu inakzeptabel ho-
hen Porositäten. Ein weites Auseinanderfließen der Droplets vor dem Erstarren begünstigt
die Fasereinbindung, d.h. der Dropletdurchmesser sollte groß sein. Es wird vermerkt,
dass die Auftreffgeschwindigkeit der Partikel keinen kritischen Einfluss auf die Faserein-
bettung bzw. die Porosität hat. Zu hohe Auftreffgeschwindigkeiten, die bei einkomponen-
tigen Schichten für eine geringe Porosität sorgen, können jedoch dazu führen, dass Sprit-
zer auf die Faseroberfläche gelangen, dort schnell erstarren und damit eine Behinderung
für die vollständige Einbettung der Fasern darstellen. Die Gefahr der mechanischen Fa-
serschädigung ist ebenfalls höher, wenn die auftreffenden Partikel eine zu hohe kineti-
sche Energie besitzen /36/. Die Ergebnisse zeigen, dass es keine einfache Lösung für
das Problem der Metallisierung vorfixierter Fasern durch thermisches Spritzen gibt. Es
muss eine Optimierung der Spritzbedingungen und Werkstoffe erfolgen.
Thermisch gespritzte MMC weisen, wie oben dargelegt, meist eine erhöhte Porosität
durch Spritzschatten auf, d.h. die Fasern behindern die gleichmäßige Ausbreitung der
schmelzflüssigen meist metallischen Matrix. Aus diesem Grunde sind für eine Weiterver-
arbeitung der gespritzten MMC oder zur Konsolidierung einzelner Monolagen meist Nach-
behandlungen unumgänglich. Warmwalzen und Heißpressen bzw. heißisostatisches Pres-
sen (HIP) bieten sich an /47, 48/. Beim Heißpressen werden mehrere Prepregs (Monola-
gen oder auch Multilagen) in das Presswerkzeug eingestapelt, verkapselt und im Vakuum
durch Diffusionsschweißprozesse verdichtet. Wichtige Verdichtungsparameter sind die
Presstemperatur und der Pressdruck /19, 43/. Die Presstemperatur liegt kurz unterhalb
der Schmelztemperatur der metallischen Matrix. Somit bieten sich eutektische Legierun-
gen als Matrix (wie z.B. AlSi-Legierungen) wegen ihrer vergleichsweise geringen
Schmelztemperatur besonders für das Heißpressen an. Neben der Konsolidierung der
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Prepregs zu kompakten Metallmatrix-Verbundwerkstoffen wird während der Nachbehand-
lung eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaften dadurch erzielt, dass die Poro-
sität verringert und damit die Faseranbindung an die Matrix verbessert wird. Es muss je-
doch darauf geachtet werden, dass es durch die beim Pressen auftretenden mechani-
schen Belastungen nicht zu Faserbrüchen kommt.
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2.2 Charakterisierung von kurzfaserverstärkten Verbundwerkstoffen
2.2.1 Mechanismus der Faserverstärkung
Grundlage der Theorie der Faserverstärkung ist das sogenannte Faserparadoxon. Griffith
wies 1920 nach, dass aufgrund der Realstruktur in einem Festkörper niemals die theoreti-
sche Festigkeit erreicht wird. Weiterhin beobachtete er, dass jedes Material in Faserform
eine viel höhere Festigkeit aufweist als in kompakter Form - und zwar ist diese um so hö-
her, je dünner die Faser ist. Die Schlussfolgerung, dass mit abnehmendem Durchmesser
auch die Defektzahl (Defektdichte) abnehmen muss, liegt somit nahe. Daher besitzen Fa-
sern hervorragende mechanische Eigenschaften im Vergleich zu Realkörpern anderer
geometrischer Dimension und werden als Verstärkungskomponenten in verschiedenen
Matrices verwendet /49/.
Die Faserverstärkung bei metallischen Verbundwerkstoffen basiert auf dem Einlagern hö-
herfester und hochmoduliger Fasern in einer zähen Matrix. Abb. 2.1 aus /117/ zeigt die
Spannungs-Dehnungs-Kurven für eine hochfeste, z.B. Kohlenstofffaser, eine plastisch
verformbare Matrix (Aluminiummatrix) und die Kurve für einen Verbundwerkstoff aus bei-
den Komponenten. Bei einer angelegten Spannung in Faserrichtung verformen sich zu-
nächst Faser und Matrix linear-elastisch. Beim Erreichen der Fließspannung (σ*m = Em ∗
εm) für die Matrix beginnt deren plastische Verformung. Zu einem Abknicken der Kurve für
den Verbundwerkstoff kommt es beim Erreichen der Matrixstreckgrenze. Wenn schließlich
die maximal ertragbare Spannung σBF erreicht wird, kommt es zum Faserbruch durch Fa-
serdelamination, Faserauszug und dem Versagen des Verbundwerkstoffes.
Abb.2.1 Gegenüberstellung der schematischen Spannungs-Dehnungs-Kurven einer Kohlenstofffaser, einer plastisch
















Den Mechanismus der Faserverstärkung beeinflusst eine Vielzahl von Faktoren /3, 16,
51/:
− die mechanische und chemische Verträglichkeit zwischen Faser und Matrix sowie die
Haftung untereinander,
− der Fasergehalt und die –orientierung sowie
− der Formfaktor der Fasern.
Daneben ist die Werkstoffauswahl (Matrix + Faser) letztendlich entscheidend für das Ei-
genschaftspotenzial des Verbundwerkstoffes.
Unter chemischer Verträglichkeit versteht man, dass keine unerwünschten Wechselwir-
kungen durch Diffusion und Reaktion zwischen Faser und Matrix eintreten dürfen, die zur
Verschlechterung der Eigenschaften oder Zerstörung der Komponenten führen. Zwar wer-
den vor allem für Verbundwerkstoffe, die bei hohen Temperaturen eingesetzt werden,
derartige Wechselwirkungen nicht auszuschließen sein, sie müssen aber in ihrer Auswir-
kung als Funktion der Zeit bekannt sein. Daraus sollten für den Verbundwerkstoff die
Rissbildung und -ausbreitung, der Schädigungsverlauf und das Bruchverhalten berechnet
werden können.
Für die mechanische Verträglichkeit von Faser und Matrix ist die Abstimmung der thermi-
schen Ausdehnung der Komponenten besonders wichtig, um unzulässige Eigenspannun-
gen, die durch thermische Belastungen bei der Herstellung entstehen können, im Ver-
bundwerkstoff auszuschließen. Zusätzlich muss eine ausreichende Haftung zwischen Fa-
ser und Matrix erzielt werden, die ihrerseits die Kraftübertragung zwischen den Kompo-
nenten gewährleistet. Um die Haftung zwischen Fasern und Matrix zu verbessern, wird
die spezifische Grenzflächenenergie der Fasern durch eine Beschichtung reduziert. Diese
Haftvermittlerschichten (bei Kohlenstofffasern z.B. metallische Schichten aus dem Mat-
rixmaterial) stellen nur eine Form der Faserbeschichtungen dar. Um schädigende Reakti-
onen zwischen Fasern und Matrix zu verhindern, werden Diffusionsbarrieren aufgebracht.
Dabei können im Falle von Kohlenstofffasern zum Beispiel SiC-Schichten oder pyro-C-
Schichten (pyrolytische Kohlenstoffschichten) eingesetzt werden.
Der Formfaktor, das Verhältnis von Faserlänge zu Faserdurchmesser, gibt an, ob es sich
bei den eingelagerten Komponenten um Partikel oder Fasern handelt. Der Grenzwert zwi-
schen Partikel und Kurzfaser wird meist mit „10“ angegeben. Der Übergang zwischen
Kurzfaser und Langfaser ist schwieriger zu definieren. Oftmals wird deshalb von Endlos-
fasern gesprochen, wenn das Verhältnis Länge/Durchmesser gegen unendlich geht. Das
Eigenschaftspotenzial für Kurzfaserverbundwerkstoffe kann sehr schwanken, da die Län-
ge der Fasern entscheidend ist. Sind die Fasern kürzer als eine von der jeweiligen Werk-
stoffkombination abhängige „kritische Faserlänge“, kann nicht die volle Faserfestigkeit
ausgenutzt werden. Auf diese Problematik wird später näher eingegangen.
Die Entwicklung der Kurzfaserverstärkung begann bei den Polymermatrix-
Verbundwerkstoffen. Dabei sollte „die Lücke im Eigenschaftsprofil zwischen unverstärkten
und langfaserverstärkten Polymeren“ geschlossen werden /50/. Die kurzfaserverstärkten
Polymere stellen also einen Kompromiss dar. Im Gegensatz zu den endlosfaserverstärk-
ten Polymeren können sie nur in gering beanspruchten Konstruktionen eingesetzt werden.
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Aber ihre Herstellung durch Gießen zu komplexen Formen ist relativ einfach möglich,
ähnlich wie bei den unverstärkten Polymeren. Auch wenn die mechanischen Kennwerte
bei eingelagerten Kurzfasern nicht im Bereich der Lang- oder Endlosfasern liegen, wird
die Warmfestigkeit bereits deutlich erhöht. Zum Beispiel kann in einem Epoxidharzver-
bund mit einem Fasergehalt von 20% die Warmfestigkeitsgrenze um 80 K erhöht werden
/50/.
Die Bedeutung der Kurzfaserverstärkung hinsichtlich ihres Eigenschaftspotenzials und
ihrer Stellung zwischen Langfaserverstärkung und Partikelverstärkung ist in Tabelle 2.3
umfassend dargestellt /50/. Das Beispiel des glasfaserverstärkten Epoxidharzes eignet
sich für diese Gegenüberstellung am besten, weil zu diesem System umfangreiche und
reproduzierbare Ergebnisse vorliegen. Mit der unverstärkten Epoxidharzmatrix wurde par-
tikel-, kurzfaser- und langfaserverstärktes Epoxidharz verglichen, wobei unterschiedliche
Orientierungen bei der Faserverstärkung berücksichtigt sind.










unverstärkt 69 - 83 2,1 - 2,8 4 - 5 0
partikelverstärkt 62 - 72 10,3 - 11,7 2 - 2,5 50
kurzfaserverstärkt
(transversal)
38 9,6 0,4 - 0,5 50
kurzfaserverstärkt
(longitudinal)
276 31 0,6 - 1 50
langfaserverstärkt
(transversal)
28 - 41 12,4 - 14,5 0,4 50
langfaserverstärkt
(longitudinal)
896 - 1103 43,4 - 46,9 2 60
Tab.2.3 Mechanische Eigenschaften (Festigkeit, Steifigkeit, Dehnung) für das System Epoxidharz - Glas in Abhängig-
keit des Formfaktors und der Orientierungen der Verstärkungskomponente /50/
Aus den dargestellten Kennwerten wird deutlich, dass die Faserausrichtung einen ent-
scheidenden Einfluss auf das mechanische Verhalten des Verbundwerkstoffes besitzt und
dass Einlagerungen nicht immer nur zu einer Erhöhung der Festigkeit führen. Jede Fes-
tigkeitssteigerung bzw. Steigerung des E-Moduls wirkt sich negativ auf das Zähigkeitsver-
halten aus:
- Partikel bewirken bei leicht verringerter Festigkeit eine deutliche Steigerung des E-
Moduls. Einen Orientierungseinfluss gibt es dabei nicht.
- Kurzfaserverstärktes Epoxidharz führt bei einer Belastung transversal zur Faseraus-
richtung (also senkrecht zur Orientierung der Fasern) zu einer merklichen Ver-
schlechterung der Festigkeit auf etwa die Hälfte der Matrixfestigkeit, auch wenn der E-
Modul auf den vierfachen Wert ansteigt. Wird die Belastung longitudinal zur Faserach-
se angelegt, erhöht sich die Festigkeit auf 300% und der E-Modul verbessert sich um
mehr als das Zehnfache.
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- Ähnlich verhält sich der faserverstärkte Werkstoff bei eingelagerten Lang- oder End-
losfasern. Die longitudinal zur Belastungsrichtung eingelagerten Fasern führen zu her-
vorragenden Festigkeiten von über 1000 MPa und E-Moduli von über 40 GPa. Werden
Spannungen jedoch quer (transversal) zur Faserausrichtung wirksam, erfolgt keine
Festigkeitssteigerung, auch wenn der E-Modul erhöht wird.
Bisher wurde nur betrachtet, wie sich die Faserausrichtung längs und quer zur Beanspru-
chungsrichtung auf die Eigenschaften des Verbundwerkstoffes auswirkt. Kurzfasern kön-
nen aber auch ohne eine Vorzugsorientierung, also isotrop oder statistisch verteilt, in eine
Matrix eingelagert werden. Dies hat den Vorteil, dass auch die Eigenschaften des Ver-
bundwerkstoffs isotrop sind, d.h. die Verstärkungswirkung ist in jeder Belastungsrichtung
gleichmäßig wirksam. Wie sich die Änderung der mechanischen Eigenschaften im Ver-
gleich zu den ausgerichteten Lang- und Kurzfasern verhält, ist in Abb. 2.2 nochmals am
Beispiel des glasfaserverstärkten Epoxidharzes verdeutlicht:
Vf = 0,25
l/d = ∞
E = 216 MPa
σ = 552 MPa
Vf = 0,25
L/d = 500
E = 216 MPa





Abb.2.2 Abhängigkeit der mechanischen Eigenschaften eines Glasfaser/Epoxidharz-Komposits von der Orientierung
der Fasern und dem Formfaktor /50/
Bei gleich hohem Faseranteil sind ausgerichtete Lang- und Kurzfasern den statistisch ori-
entierten Kurzfasern gegenübergestellt. Die Spannung ist entsprechend den angegebe-
nen Pfeilrichtungen angelegt. Es wird deutlich, dass auch bei ausgerichteten Fasern
durch eine Kurzfaserverstärkung nicht die Festigkeitswerte einer Langfaserverstärkung
erreicht werden /52/. Allerdings kann der E-Modul in gleichem Maße verbessert werden.
Voraussetzung dafür dürfte das in diesem Beispiel relativ hohe Verhältnis von Faserlänge
zu Faserdurchmesser, also der große Formfaktor, sein.
Wird nun das Material mit isotroper Faserverteilung hinzugezogen, fallen die Steigerun-
gen von Festigkeit und E-Modul deutlich geringer aus als bei den anderen beiden Modell-
werkstoffen. Nochmals soll jedoch darauf verwiesen werden, dass dieser Werkstoff auch
dann diese verbesserten mechanischen Eigenschaften aufweist, wenn eine andere Bean-
spruchungsrichtung vorliegt, da er ein richtungsunabhängiges Materialverhalten aufweist.
Bei einer Kurzfaserverstärkung besteht also die Möglichkeit je nach Einsatzfall zu ent-
scheiden, ob der Werkstoff isotrope Eigenschaften aufweisen muss oder in nur einer Vor-
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zugsrichtung deutliche Eigenschaftsverbesserung zur Geltung gebracht werden sollen.
Die genaue Kenntnis der Faserorientierung und des Formfaktors sind notwendig, um die
mechanischen Eigenschaften des Verbundes berechnen und gegebenenfalls den Schädi-
gungsverlauf der Werkstoffe vorhersagen zu können.
2.2.2 Einfluss der Kurzfasern auf das Werkstoffverhalten von Kompositen
Wie schwierig die Beschreibung des Verhaltens von Verbundwerkstoffen mit eingelager-
ten Kurzfasern unter einer Belastung ist, zeigt, dass die meisten Modelle nur von ausge-
richteten Fasern ausgehen. Doch selbst diese Modelle sind meist sehr kompliziert, da die
Kurzfasern immer ungleiche Längen aufweisen. Wird daneben auch die unterschiedliche
Orientierung der Kurzfasern im Verbund betrachtet, müssen bei der Berechnung der
Komposite sämtliche Winkelabweichungen der Fasern erfasst werden können, dies nicht
nur zweidimensional sondern auch dreidimensional. Abweichungen von einer Vorzugsori-
entierung können gewollt sein (bei einer statistischen Orientierung der Kurzfasern) oder
aber durch Prozessungenauigkeiten bei der Herstellung ungewollt entstehen. Außerdem
stellen die Wechselwirkungen zwischen Faser und Matrix insbesondere an den Faseren-
den eine weitere Besonderheit bei kurzfaserverstärkten Werkstoffen dar /118/. Diese
Wechselwirkungen sind komplexer als bei den langfaserverstärkten Werkstoffen, da sie
durch die Faserlänge beeinflusst werden. Die Faserenden sind für die Übertragung von
Spannungen verantwortlich. Aus diesem Grund ist die Qualität der Einbettung der Kurzfa-
sern sehr wichtig.
Zur Beschreibung der Spannungsübertragung in Kurzfaserverbundwerkstoffen dienen
nach /65/ vorwiegend das Shear-Lag-Modell, die Elastizitätstheorie oder auch Finite Ele-
mente Methoden. Daraus ableitbar bzw. errechenbar sind elastische und physikalische
Eigenschaften und die Festigkeit von Verbundwerkstoffen. Die Berechnung oder Vorher-
sage des Verschleißverhaltens ist bisher nicht oder nur im konkreten Anwendungsfall
möglich.
Das „Shear-Lag“ Modell berücksichtigt Verstärkungskomponenten mit einer zylindrischen
Form (speziell der Stab- oder Faserform), die starr ausgerichtet sind /67/. Entscheidend
für den Verstärkungseffekt bei einer Kurzfaserverstärkung ist, wie schon erwähnt, die
Länge der Fasern. Erst ab einer bestimmten Länge, der kritischen Faserlänge lc, kann die
gesamte Faserlänge für die Verstärkung genutzt werden. Zur Bestimmung von lc wurde
das Shear-Lag Modell entwickelt. Dabei wird die Spannungsübertragung auf die Faser
näher betrachtet. Sie beruht auf der Scherfestigkeit der Matrix oder der Grenzfläche Fa-
ser/Matrix, welche die Spannung auf die Faser überträgt. Es handelt sich praktisch um
eine Reibspannung durch Scherverzögerung (engl.: shear lag). Die übertragbare Span-
nung ist, über die Faserlänge betrachtet, nicht konstant.
Die Scherfestigkeit in der Matrix wirkt wie folgt: Wird ein begrenztes Element betrachtet,
dann muss die wirkende Normalkraft gleich der Scherkraft an den Enden des Elementes
sein. Somit ist die Kraft am Ende des Elementes δF das Produkt aus der Spannung (τm)
und der wirkenden Fläche (πd∗δx).
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δ π δ τF d x m= ⋅ ⋅ Gl. 2.1
Die wirkende Absolutkraft F entlang der Faser wird einfach berechnet, indem Gleichung
2.1 über die Faserlänge (null bis x) integriert wird. Nach dem sogenannten Tresca-
Kriterium kann für die Scherfestigkeit τm die halbe Differenz zwischen den beiden Haupt-
spannungen angegeben werden. Wenn nur eine Hauptspannung wirkt, üblicherweise pa-







Somit kann für die Spannung an jedem beliebigen Punkt x entlang der Faser, von jedem
der beiden freien Enden an, folgende Gleichung angegeben werden. Die jeweils gemes-



















Der Spannungsverlauf in einem Faserverbund sieht so aus, dass die Spannung zunächst
am Ende der Faser null ist, dann linear bis zur Mitte der Faser wächst und schließlich in
Richtung des anderen freien Endes der Faser wieder gegen null geht (Abb. 2.3). Wenn
die Fasern länger sind, könnte die Spannung in der Mitte der Faser theoretisch einen
Wert oberhalb der Bruchfestigkeit der Fasern annehmen. Aus diesem Grunde wurde fol-
gende Regel festgelegt: Die Spannung in der Faser (parallel zur Faserachse) kann nicht
die Spannung in der benachbarten Matrix überschreiten. Das bedeutet: Die Spannung in
der Faser kann nur bis zu dem Wert wachsen, der der Faserspannung bei einer Endlosfa-
ser entspricht (isostrain-Regel). Die aufzunehmende Spannung muss außerdem geringer




Abb.2.3 Schematische Spannungsverteilung über die Faserlänge /65/
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Für eine linear-elastische Matrix gilt:
σf(max) = Ef —εm = σm(Ef/Em) Gl. 2.4
Die Matrixspannung σm ist demnach abhängig von der maximalen Faserfestigkeit σf(max)
und den E-Moduli von Faser und Matrix (Ef und Em).
Die Fasern sind am wirkungsvollsten, wenn Matrix und Faser bei gleicher Spannung
(σ(uts)) versagen. Dieser Fall tritt auf, wenn die Fasern die kritische Faserlänge besitzen.
Sie wird berechnet aus den mechanischen Eigenschaften von Faser und Matrix und der
Geometrie der Faser.







εσ )(= Gl. 2.5 und 2.6
Wenn die Faserlänge kleiner als die kritische Faserlänge ist, dann ist es unmöglich, dass
die Faser versagt, d.h. ihre volle Faserfestigkeit wird bis zum Versagen des Verbund-
werkstoffes nicht ausgenutzt. Die Spannung wird linear mit dem Abstand von den Faser-
enden bis zu einem Wert σmax = l/d⋅σm steigen (siehe Abb. 2.3). Die mittlere Spannung in
der Faser erhält man durch Integration der Spannungsfunktion über die Faserlänge.
Wenn die Faser länger als die kritische Faserlänge lc ist, wird die Spannung, welche die
Faser aufnehmen kann, durch das isostrain-Kriterium, d.h. durch die Spannung der Mat-






f −= εσσ . Gl. 2.7
Darauf aufbauend können die Spannungen im Komposit in Abhängigkeit des Faservolu-
menanteils berechnet werden. Es wurde wiederum berücksichtigt, dass die Fasern sowohl
kleiner als auch größer als die kritische Faserlänge sein können /65/.
Nach Ibe /118/ tragen bei der Verstärkung mit Kurzfasern die einzelnen Fasern nicht über
die ganze Länge die volle Zugspannung, da diese erst durch Zug- und vor allem Schub-
spannungen in der Faser-Matrix-Grenzfläche aus der Matrix in die Fasern übertragen
werden muss. Dieser Spannungsaufbau von den Faserenden bis zur Fasermitte lässt sich
in guter Näherung durch die „Shear lag“ Theorie beschreiben. Eine Darstellung ergibt sich
bei hoher Grenzflächen-Haftzugfestigkeit für größere Zugspannungen, wenn die Matrix
ihre Fließgrenze überschritten hat. Ibe und Penkawa /66/ haben dahingehend die klassi-
sche Shear-Lag-Theorie weiterentwickelt. Sie gehen davon aus, dass die Kraftübertra-
gung dann auch an den Stirnflächen der Kurzfasern erfolgt, woraus sich eine geringere
kritische Faserlänge als die nach der klassischen Theorie bestimmte ergibt. Praktisch be-
deutet dies, dass auch bei kürzeren Fasern noch die volle Faserfestigkeit ausgenutzt










Die kritische Faserlänge ist somit abhängig von der Faserbruchfestigkeit σBF, der Matrix-
fließspannung σ*m und dem Faserdurchmesser d.
Auf den Einfluss des Formfaktors der Fasern auf den Spannungsverlauf und auf die
Grenzflächenscherfestigkeit geht Clyne /67/ ein. Charakteristisch ist, dass bei geringen
Faserlängen bzw. Formfaktoren die Faser nicht die Möglichkeit hat, ein Spannungspla-
teau aufzubauen, sondern es entsteht ein linearer Verlauf (Abb. 2.4). Solche Fasern be-
wirken keine reale Verstärkung. Längere Fasern, also Fasern mit einem größeren Form-
faktor s, können bereits in geringem Abstand x vom Faserende ein Spannungsplateau
aufbauen und führen zu einer effektiven Verstärkung der Matrix. Bei dem in Abb. 2.4 dar-
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Formfaktor s = 50
Formfaktor s = 5
Abb.2.4 Abhängigkeit der Grenzflächenscherfestigkeit und des Spannungsverlaufs vom Formfaktor s der Fasern /67/
2.2.3 Beschreibung der Mikrostruktur kurzfaserverstärkter Verbundwerkstoffe
Der Aufbau kurzfaserverstärkter Verbundwerkstoffe entspricht einem mehrphasigen Gefü-
ge aus Matrix und Kurzfasern, und kann somit durch die gebräuchlichen Kenngrößen für
mehrphasige Gefüge nach Ondracek beschrieben werden /53 - 57/. Diese Kenngrößen
zur Beschreibung des Gefüges werden benötigt, um die Gefüge-Eigenschafts-
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− Form,
− Orientierung und
− Art der örtlichen Verteilung
der Teilchen jeder Phase. Wird ein Kompositgefüge nach diesen Kriterien beschrieben,
spricht man statt von Phasen besser von Komponenten: der Matrix und der Verstärkungs-
komponente.
Die Bedeutung einer genauen Beschreibung der Mikrotopologie eines mehrphasigen oder
eines Verbundwerkstoffs zeigt sich insbesondere für die Anwendung der von Ondracek
abgeleiteten, allgemeinen „Gefüge-Feldeigenschafts-Gleichung“ für die Berechnung von
Feldeigenschaften, wie der elektrischen und thermischen Leitfähigkeit, /53-56/. Dem
zugrunde liegt das Grenzwert- und darauf aufbauend das Modellkonzept. Die Vorhersage
bzw. Berechnung von Eigenschaften nach diesem Konzept ist äußerst komplex und erfor-
dert bereits für die Feldeigenschaften die Linearkombination von Vektoren, für die Ermitt-
lung des E-Moduls sogar die Linearkombination von Tensoren. Hier sei darauf verwiesen,
dass weitere Eigenschaften, wie z.B. Festigkeiten oder auch die Verschleißeigenschaften,
mit dieser Grundgleichung nicht erfasst werden können.
Bei der Beschreibung einer mehrphasigen Mikrostruktur müssen unter Bezug auf das re-
ale Gefüge Annahmen getroffen werden, so dass die Ergebnisse Näherungslösungen dar-
stellen. Dazu zählen neben der Mittelwertsprämisse das Kontinuumsprinzip.
Der Mittelwert bedeutet, dass die realen Phasenteilchen unterschiedlicher Größe, Form
und Orientierung im theoretischen Modell durch die gleiche Anzahl von Phasenteilchen
ersetzt werden, die eine einzige (mittlere) Form, Größe und Orientierung besitzen. Alle
theoretischen Ableitungen über den Zusammenhang zwischen Eigenschaften und Gefüge
eines mehrphasigen Werkstoffs basieren auf dem Kontinuumsprinzip. Danach wird der
mehrphasige Werkstoff als „Quasihomogenes Kontinuum“ aufgefasst, d.h. statistisch sind
die vorkommenden Größen, Teilchendichten, Formen, Orientierungen und Verteilungsar-
ten in jedem Volumenelement des Werkstoffs gleich. Ist diese Voraussetzung nicht erfüllt,
so muss man den Werkstoff in Bereiche mit unterschiedlicher Gefügestruktur aufteilen.
Ein solcher Werkstoff ist daher zusammengesetzt aus Zonen mit unterschiedlicher Gefü-
gestruktur und muss theoretisch nach dem Mehrzonenprinzip behandelt werden /53/.
Nach Ondracek genügen letztlich drei stereologische Faktoren, um ein zweiphasiges oder
Verbund-Gefüge quantitativ zu beschreiben. Das sind:
- der Phasenkonzentrationsfaktor,
- der Formfaktor und
- der Orientierungsfaktor.
Die Konzentration der einzelnen Phasen ist das Produkt aus Teilchengröße und Teilchen-
dichte, weshalb diese stereologischen Parameter im Phasenkonzentrationsfaktor zusam-
mengefasst werden können.
Die „Art der örtlichen Verteilung“ ist auf die Erfassung statistischer oder geometrisch re-
gelmäßiger Anordnung der Phasenteilchen beschränkt. Sie folgt nicht als zwingende Not-
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wendigkeit aus experimentellen Ergebnissen, da sich bei diesen der Einfluss der Vertei-
lungsart bislang noch nicht eindeutig gezeigt hat.
Durch die Kombination dieser Stereologiefaktoren ergibt sich die Gefügestruktur eines
Werkstoffs. Sie sind es auch, die darüber entscheiden, ob es sich um ein Einlagerungs-
oder Durchdringungsgefüge handelt. Beim Einlagerungsgefüge tritt mindestens eine Pha-
se diskontinuierlich auf. Ihre Teilchen sind in eine kontinuierliche Phase eingebettet und
durch diese voneinander isoliert. Zur quantitativen Erfassung der Gefügeeinflüsse wird
von dem eindeutigen Fall des Einlagerungsgefüges ausgegangen. Leitet man für Einlage-
rungsgefüge unter den beschriebenen Voraussetzungen den Gefüge-Eigenschafts-
Zusammenhang mathematisch ab, so ergibt sich
− der Phasenkonzentrationsfaktor als Volumenanteil der Einlagerungs- oder Matrixphase,
− der Formfaktor aus den Achsenverhältnissen der die Teilchen der Einlagerungsphase
beschreibenden Rotationsellipsoide und
− der Orientierungsfaktor als Mittelwert der Kosinusquadrate derjenigen Winkel, die die
Rotationsachsen der als Rotationsellipsoide beschriebenen Phasenteilchen mit der „Ei-
genschafts-Richtung“ bilden.
Für die Rotationsellipsoide existieren 2 Extremfälle:
1. Das Achsenverhältnis geht gegen unendlich bzw. gegen null. Es liegen die Spezialfälle
„Zylinder“ als Scheibe und als Stab vor.
2. Das Achsenverhältnis ist 1. Es liegt der Spezialfall „Kugel“ vor.
Für die Charakterisierung der Gefüge kurzfaserverstärkter Verbundwerkstoffe sind die
folgenden Kriterien entscheidend:
− der Faser- und Porengehalt,
− die Faserlängen und Faserlängenverteilung und
− die Faserorientierung.
Zur Ermittlung des Fasergehaltes werden 2 Hauptverfahrensrichtungen angewendet: die
stereologischen und die chemischen Verfahren. Bei der Bestimmung des Volumenanteils
auf stereologischem Wege wird in /58/ darauf aufgebaut, dass im statistischen Mittel das
Teilvolumen VA, das die Komponente A am Gesamtvolumen V einer Probe einnimmt, sich
zu diesem verhält wie der Teilflächenanteil AA zur Gesamtfläche A, den die Schnittbilder
der Komponente A im Schnitt (oder Schliff) einnehmen. Erweitert werden kann diese Be-
ziehung auch auf die Trefferanzahl /58/:
VA : V = AA : A = NA : N Gl. 2.9
wobei N die Gesamttrefferanzahl und NA die Treffer der Komponente A sind. Je nachdem,
welche Größen bestimmt werden, wird unterschieden in Flächenanalyse, Linearanalyse
und Punktanalyse. Stereologische Verfahren wurden im Hinblick auf stochastisch verteilte
Kurzfasern von Underwood untersucht und deren Anwendbarkeit durch statistische Unter-
suchungen bewiesen /59/.
Der Vorteil der stereologischen Verfahren besteht darin, dass neben den Kurzfasern auch
die Porosität als eine weitere Komponente erfasst werden kann. Herstellungsbedingt tre-
ten bei Faserverbundwerkstoffen meist Poren auf. Große Einschlüsse resultieren aus der
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Herstellungsroute, kleine Poren treten in unmittelbarer Nähe von Fasern bei ungenügen-
der Infiltration bzw. Umhüllung oder wegen einer Deformierung der Fasern auf /36/.
Chemische Verfahren können grundsätzlich dann angewendet werden, wenn eine Kom-
ponente (Matrix oder Faser) durch Reaktion mit Säuren oder Basen vollständig in Lösung
geht, wodurch der Gehalt der anderen Komponente durch gravimetrische Messungen be-
stimmt werden kann.
Zerstörungsfrei können Fasergehalte bei Verbundwerkstoffen durch die Anwendung des
Ultraschallverfahrens bestimmt werden. Schichten bieten sich allerdings nicht zur Ultra-
schalluntersuchung an, da durch die tote Zone beim Ultraschall ein erheblicher Informati-
onsverlust im oberflächennahen Bereich auftritt /60/. Eine tote Zone entsteht dann, wenn
der verwendete Prüfkopf, wie üblicherweise der Fall, zugleich Sender und Empfänger ist.
Er kann dann die Informationen aus den Reflexionen der Rückstreuungen der ausgesen-
deten Schallwellen erst nach einer bestimmten Entfernung, also einer bestimmte Proben-
tiefe, verwertbar empfangen.
Die Bestimmung von Faserlängen bzw. deren Verteilung sind für Kurzfaserverbundwerk-
stoffe deshalb erforderlich, da während der Verarbeitungsprozesse Faserbrüche auftreten
können, die einen entscheidenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften haben.
Die Methoden zur Bestimmung der Faserlängenverteilung können eingeteilt werden in
direkte und indirekte Methoden. Indirekte Methoden erfassen mechanische Eigenschaften,
wie Festigkeit und den E-Modul, welche von der Faserlänge abhängen.
Genauer sind die direkten Methoden, beschrieben in /61/. Fasern und Matrix müssen se-
pariert werden, da es virtuell nicht möglich ist, in-situ Messungen durchzuführen. Ge-
wöhnlich wird die Matrix gelöst und die Fasersuspension zur Untersuchung im Licht- oder
Rasterelektronenmikroskop auf ein geeignetes Substrat platziert. Die notwendigen Daten
werden mittels Bildanalyse bestimmt und in einem Histogramm zusammengefasst, wobei
jede Faserlänge einer Klasse zugewiesen wird.
Die Definition der Durchschnittsfaserlänge ist möglich über zwei Mittelwerte: die Durch-
schnittsanzahl oder die Durchschnittsmenge bzw. das Durchschnittsvolumen der Fasern.






= ∑∑ , Gl. 2.10
wobei Ni die Anzahl der Fasern der Länge Li ist bzw. die Anzahl der Fasern eines be-
stimmten Bereiches nahe Li.







= ∑∑ , Gl. 2.11
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wobei Wi das Gewicht der Fasern mit der Länge Li ist. Für Fasern mit konstantem Durch-
















α = πr2ρ Gl. 2.12
(r = Radius der Fasern, ρ = Dichte der Fasern)
Der Wert für LN ist niedriger als der für LW. Die auf der Masse basierende Längenvertei-
lung wird als sinnvoller angesehen, weil sie das Verhältnis des gesamten Fasergehaltes
bezogen auf die Faserlänge darstellt.
Die Faserorientierung ist weitaus schwieriger zu bestimmen und zu charakterisieren, vor
allem wenn die Fasern nicht in einer Ebene liegen, sondern isotrop verteilt sind, wie das
häufig bei Kurzfasern zu erwarten ist. Man geht von der Annahme aus, dass die Fasern
gerade Zylinder sind. Abbildung 2.5 zeigt eine schräg angeschnittene Faser in einem Vo-
lumenelement /61/.
Abb.2.5 Bestimmung der Faserorientierung in einem Element, definiert durch die Winkel α und β /61/
Der Block mit den Eckpunkten A, B, C, D, E, F, G, H stellt ein Element einer Probe dar, in
dem die Lage einer Kurzfaser festgehalten ist. Die Orientierung der Faser ist gekenn-
zeichnet durch die beiden Winkel α und β. α kann in der Ebene ABCD als der Winkel zwi-
schen der Referenzachse (in der Abb. y) und der Hauptachse der Ellipse identifiziert wer-
den. Winkel β kann auf zwei verschiedene Arten bestimmt werden. Die einfachste Metho-
de ist, das Verhältnis von Haupt- zu Nebenachse a/b der Ellipse im Schnitt zu bestimmen.
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Doch meist ist dieser Wert nur sehr schwierig zu bestimmen, besonders, wenn der Faser-
durchmesser sehr klein ist. Wenn der Schnitt transparent ist (optisch oder durch Röntgen-
strahlung), ist es möglich, die projizierte Länge Lp der Faser zu messen. Der Winkel β







wenn t die Dicke des Elementes ist.
Diese Methode kann allerdings die Orientierung der Fasern nicht vollständig charakteri-
sieren, da es immer 2 Möglichkeiten für die Winkel α und β gibt. Das gleiche Größenver-
hältnis und die gleiche projizierte Länge erhält man auch von der Faser, die im Winkel (π-
β) liegt.
Die Charakterisierung der Faserorientierungsverteilung in einem Verbundwerkstoff beruht
darauf, dass die Anzahl der Fasern ermittelt wird, die in einem bestimmten Winkelbereich
φ ± ∆φ gegenüber einer vorgegebenen Richtung, der Referenzebene, liegen. Aus diesen
Daten kann ein Histogramm erstellt werden und über mathematische Beziehungen die
sogenannte Orientierungsverteilung bzw. die Orientierungsdeskriptoren berechnet werden
/62, 63/. Für den speziellen Fall der zweidimensional-planaren (planar-isotropen) Vertei-
lung gilt:
cos cos ( )
/
/m m
pn dφ φ φ φπ
π= −∫ 22   Gl. 2.15
Für m wird in /62/ ein Wert von 2,4 angenommen.
Der Term np(φ) stellt die Orientierungsverteilungsfunktion dar, welche die Fraktion von
Fasern innerhalb eines Winkelelements ∆φ charakterisiert. Diese Mittelwerte werden
durch numerische Integration des Histogramms berechnet.


















Für den üblichen Fall, dass ∆φj konstant ist, wird die Gleichung vereinfacht in








∑ (m = 2,4) Gl. 2.17
Es ist sinnvoll, die trigonometrischen Mittelwerte 〈cos2φ〉 und 〈cos4f〉 in Orientierungspa-
rameter ähnlich den sogenannten „Hermans Orientierungsparametern“ fp und gp zur Be-
schreibung kristalliner Polymere umzuwandeln. Für die hier betrachtete planare Vertei-
lung haben diese Parameter die Form von:
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[ ]f p= −2 12cos φ Gl. 2.18 bzw. [ ]g p= −2 3 54cos /φ Gl. 2.19
Liegt eine perfekte Ausrichtung der Fasern vor, dann gilt fp = gp = 1, d.h. [cos2(φ)] =
[cos4(φ)] = 1. Für eine vollkommen isotrope Faserverteilung nehmen die Deskriptoren fp
und gp den Wert null an, d.h. [cos2(φ)] = 1/2 und [cos4(φ)] = 3/8. Alle Werte der Deskripto-
ren zwischen null und eins sind demnach bestimmten Zuständen für die Orientierung der
Fasern zuzuordnen.
In /64/ wurde die Abweichung der Faserorientierung in einem Intervall von ±10° von der
Hauptorientierungsrichtung experimentell untersucht. Große Schwierigkeiten bestehen,
wie auch schon erwähnt, bei sehr kleinen Faserdurchmessern. In diesem Fall haben ge-
ringe Abweichungen der Faserorientierung schon einen viel größeren Einfluss auf die
Verbundeigenschaften als bei wesentlich dickeren Fasern.
Entscheidend für die Charakterisierung der Faserorientierung sind die experimentellen
Möglichkeiten zur Bestimmung der erforderlichen Daten. Diese Daten können ermittelt
werden
− an Schliffbildern (oder dünnen Schnitten) mittels Bildanalyse,
− an Beugungsbildern,
− durch stereographische Projektionen oder
− durch Röntgenbeugung.
Die Untersuchung von Schliffbildern oder dünnen Probenausschnitten hinsichtlich der Fa-
serorientierung ist sehr aufwendig, da die Datenerfassung meist manuell erfolgt. Sie ist
aber geeignet, um einen ersten Überblick über Faserorientierungen zu erhalten.
In polykristallinen Materialien werden die Orientierungsverteilungen in drei Dimensionen
üblicherweise mittels stereographischer Projektion dargestellt. Damit können z.B. die
Texturen der Kristalle als Polfigur dargestellt werden, welche die relative Häufigkeit der
Orientierung von speziellen kristallinen Richtungen in Abhängigkeit des äußeren Bezugs-
rahmens zeigt. Dieses Verfahren kann auch auf die Darstellung der Faserorientierung
angewendet werden und ist sogar einfacher als die Darstellung der Texturen von polykri-
stallinen Gefügen, weil nur die Orientierung der Hauptfaserachse entscheidend ist.
Die Orientierung jeder Faserachse wird als Punkt im Stereogramm dargestellt. Bei einer
stereographischen Projektion wird die isotrope dreidimensionale Verteilung von Orientie-
rungen nicht als eine gleichmäßige Dichte von Punkten projiziert; die Punkte sind nahe
des Zentrums dichter und an den Ecken weniger dicht verteilt. Die zu projizierenden
Richtungen werden als Punkte wie folgt dargestellt: Eine Richtung wird auf der Polfigur
dargestellt und mit dem Südpol verbunden. Der Schnittpunkt mit der Äquatorebene stellt
den projizierten Punkt dar /61/.
Eine andere mögliche Methode, welche nur für einkristalline Fasern mit bekannter Kris-
tallorientierung entlang der Faserachse (wie z.B. Whisker) anwendbar ist, ist die röntge-
nographische Untersuchung dieser Materialien. In vielen Fällen sind Röntgenstrahlen auf-
grund ihrer begrenzten Eindringtiefe (10 - 30 µm) jedoch nicht geeignet. Die Neutronen-
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beugung ist wegen ihres günstigeren Durchdringungsvermögens (bis zu 1 cm) zu bevor-
zugen /41/. Sie eignet sich besonders auch für amorphe Matrices.
Die möglichst genaue Beschreibung der Mikrostruktur von Verbundwerkstoffen (insbeson-
dere Faserverteilung, Fasergehalt und Faserorientierung) ist die Voraussetzung, um die
Eigenschaften des Verbundwerkstoffes vorherzusagen. Es wurde jedoch gezeigt, dass
dies oft sehr aufwendig und anspruchsvoll ist und oft auf vereinfachte Methoden zurück-
gegriffen wird, um lediglich eine angenäherte Gefügecharakterisitk zu erhalten.
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2.3 Verschleißverhalten von Verbundwerkstoffen
2.3.1 Grundlagen zum Verschleiß
2.3.1.1 Allgemeines
Für das Verständnis des Verschleißes ist die Kenntnis einiger Begriffe und Definitionen
notwendig. Verschleiß ist eine Systemeigenschaft, das System wird als Tribosystem be-
zeichnet.
In DIN 50 323, Teil 2 /68/, ist der Verschleiß definiert als ein fortschreitender Materialver-
lust aus der Oberfläche eines festen Körpers, hervorgerufen durch mechanische Ursa-
chen, d.h. Kontakt und Relativbewegung eines festen, flüssigen oder gasförmigen Gegen-
körpers. Zum Verschleiß kommt es, wenn eine Reibkörperpaarung, die durch die Werk-
stoffeigenschaften speziell im oberflächennahen Bereich und die Kontaktbedingungen
bestimmt ist, tribologisch beansprucht wird.
Die tribologische Beanspruchung wird charakterisiert durch das Beanspruchungskollektiv
(Belastung, Relativgeschwindigkeit, Bewegungsform, Bewegungsablauf und Umgebungs-
temperatur) und die Beanspruchungsdauer bzw. den Beanspruchungsweg /69/.
Die verschleißbedingte Schädigung wird erfasst durch
− die Verschleißrate und
− das Verschleißerscheinungsbild (Schadensbild und Verschleißpartikel).
Die Verschleißrate ist der auf eine geeignete Bezugsgröße (Beanspruchungsdauer, Bean-
spruchungsweg) bezogene Verschleißbetrag. Dieser Verschleißbetrag kann linear, plani-
metrisch, volumetrisch oder gravimetrisch angegeben werden. Die bevorzugte Kenngröße
ist die Verschleißintensität Ih, die das Verhältnis von linearem Verschleißbetrag (oder
Verschleißtiefe) hV bezogen auf einen Beanspruchungsweg sR charakterisiert.
Die Verschleißbeständigkeit oder der Verschleißwiderstand ist die vom tribologischen
System und den relevanten Eigenschaften seiner Elemente abhängige Beständigkeit von
Bauteilen oder Werkstoffen gegen Verschleiß, die ausgedrückt wird durch den Reziprok-
wert einer Verschleißrate.
Der Verschleißmechanismus beinhaltet die beim Verschleißvorgang ablaufenden physika-
lischen und chemischen Prozesse. Die dabei auftretenden Grundschädigungsmechanis-
men sind die Abrasion, die Adhäsion und die Ermüdung. Sie gelten als die drei Grundver-
schleißmechanismen. Je nach den ablaufenden Wechselwirkungen bei der tribologischen
Beanspruchung, erfolgt die Schädigung bei Abrasion und Adhäsion nach einmaligem Ein-
wirken eines Lastspannungsfeldes (z.B. dem Eindringen eines harten Abrasives) und bei
Kurz- oder Langzeitermüdungsverschleiß nach wiederholter (zyklischer) Einwirkung eines
Lastspannungsfeldes. Die Mechanismen treten in der Praxis meist in gegenseitiger Über-
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lagerung auf und können deshalb nur in speziellen Verschleißtests separat bestimmt und
charakterisiert werden. Meist werden diese Grundmechanismen noch zusätzlich von tribo-
chemischen Reaktionen oder Tribosorptionen begleitet, die den Ablauf der Grundver-
schleißmechanismen sowohl beschleunigen als auch verzögern können. Sie gelten aber
nicht als Grundmechanismen, da sie mechanisch induziert bzw. chemisch aktivierte Re-
aktionen sind. Solche begleitenden Reaktionen können beispielsweise sein:
− Tribosorption und -rekombination von atomarem Wasserstoff in Metallen,
− Tribosorption oberflächen- oder grenzflächenaktiver Stoffe,
− Tribooxidation,
− tribochemische Reaktionsschichtbildung oder
− triboinduzierte Lokalelektrolyse /69/.
Oftmals treten in der Technik mehrere Verschleißarten (z.B. Kavitations-, Erosions-, Prall-
, Schwing-, Gleit-, Rollverschleiß) und -mechanismen (Abrasion, Adhäsion, Ermüdung)
gleichzeitig an den Reibflächen auf. Zu deren Berechnung werden in /70/ einige Ansätze
geliefert.
2.3.1.2 Abrasionsverschleiß
Abrasionsverschleiß tritt dann auf, wenn bei tribologischen Beanspruchungen
− Rauheiten eines härteren Reib-(Gegen-)Körpers (Zweistoffabrasion),
− zugeführte härtere Abrasive,
− härtere Fremdkörper,
− während des Verschleißprozesses entstandene, nicht abtransportierte härtere Ver-
schleißpartikel (Dreistoffabrasion)
infolge der Reibkörperbelastung in den weicheren Reibkörper eindringen und in dessen
oberflächennahen Bereich aufgrund gleichzeitig wirkender Tangentialkräfte Verschleiß-
partikel abscheren.
Abrasion erfordert immer zuerst das Eindringen des härteren Körpers und anschließend
das Abscheren infolge plastischer Deformation. Dieser Prozess erfolgt unter Festkörper-
reibung oder Mischreibung. Für das Eindringen eines Reibkörpers in einen anderen ist der
Härteunterschied zwischen beiden Körpern entscheidend; für das anschließende Absche-
ren dagegen sind die Festigkeit und Zähigkeit des weicheren Reibkörperwerkstoffes aus-
schlaggebend. Das kommt auch im Verschleißverhalten zum Ausdruck. Typische Ver-
schleißerscheinungsformen beim Abrasionsverschleiß sind Riefen, Kratzer, Mulden
und/oder Wellen.
Der zum Abrasionsverschleiß führende Schädigungsgrundmechanismus basiert auf den
Kontaktbedingungen plastischer Kontakt/Festkörperreibung bzw. Mischreibung. Abrasi-
onsverschleiß kann gemindert werden, wenn die Reibkörperwerkstoffe in ihren funktions-
relevanten oberflächennahen Bereichen durchgängig hart und ohne grobe Defekte sind
und einen gradierten Grenzflächenbereich haben. Diese Anforderungen erfüllen bei-
spielsweise:
− Hartstoff- bzw. Cermetschichten, wenn sie feinkörnig sind und feinverteilte energiedis-
sipative Bereiche haben und
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− Metallschichten, wenn sie feinkörnig sind, von spröden Ausscheidungen freie Korn-
grenzen und feindispergierte, harte und inkohärente Teilchen aufweisen /69/.
− 
Grundsätzlich muss angestrebt werden, den Werkstoff in diesen Bereichen dahingehend
auszulegen, dass er:
− einerseits eine hohe Festigkeit aufweist und
− andererseits lokal zu zerstörungsfreien Verformungen fähig ist bzw. einen hohen Riss-
ausbreitungswiderstand hat.
Dies trifft v.a. auf die Verschleißhochlage zu. Bei der Verschleißtieflage dagegen ist die
Härte, besonders der Härteunterschied zwischen den beiden kontaktierenden Reib-
körpern, maßgebend. Er darf nur gering sein bei gleichzeitig hoher Härte dieser beiden
Körper. Dabei ist zu beachten, dass eine hohe Härte meist mit einer niedrigen Zähigkeit
gekoppelt ist.
Möglichkeiten der Verfestigung von Metallen gegen Abrasionsverschleiß sind:
− Korngrenzenverfestigung,
− Teilchenverfestigung bzw. –verstärkung und
− Faserverstärkung.
2.3.1.3 Ermüdungsverschleiß
Ermüdungsverschleiß tritt dann auf, wenn die Reibkörperwerkstoffe in ihren oberflächen-
nahen Bereichen durch tribologische Beanspruchung zyklisch elastisch-plastisch (Lang-
zeitermüdung) oder ausschließlich zyklisch-plastisch (Kurzzeitermüdung) und damit durch
zyklisches Fließen (Furchen) deformiert werden. Beim Langzeitermüdungsverschleiß er-
folgt die zyklisch-plastische Deformation lokal in einer elastischen Umgebung. Lokal plas-
tisch deformierbare Werkstoffbereiche sind bevorzugt Materialimperfektionen, insbeson-
dere plastisch verformbare nichtmetallische Einschlüsse. Zyklische Deformationen werden
dabei durch wechselseitige Belastungen in Form von Normal-, aber auch von Tangential-
spannungen sowie von thermoelastischen Spannungen hervorgerufen. Auch Schmierfilme
übertragen Lastspannungen. Sie mindern nur die Reibung und beeinflussen dadurch den
Ort der maximalen Werkstoffanstrengung /69/.
Die hierbei in den tribologisch beanspruchten Werkstoffbereichen fortgesetzte Energieak-
kumulation führt beispielsweise bei metallischen Reibkörpern stochastisch über Verset-
zungsreaktionen (Nukleationen infolge lokaler Ver- und Entfestigungen) zur:
− Mikrorissbildung,
− Anhäufung von Mikrorissen bis zur kritischen Konfiguration und schließlich zur
− Vereinigung von Mikrorissen zu Makrorissen sowie zum
− schädigenden Werkstoffausbruch bzw. Restbruch.
Nach der Delaminationstheorie von Suh /71/ verläuft der Schädigungsverlauf, der zur Bil-
dung von schuppenförmigen Verschleißpartikeln führt, wie folgt:
− Erzeugung von Versetzungen unterhalb der Kontaktoberfläche,
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− Aufstau von Versetzungen,
− Bildung von Leerstellen (voids),
− Vereinigen von Leerstellen zu Rissen parallel zur Kontaktfläche,
− Entstehung schuppenartiger Verschleißpartikel beim Erreichen einer kritischen Riss-
länge.
Das trifft auf den Kurzzeitermüdungsverschleiß zu. Typische Verschleißerscheinungsfor-
men sind Ausbrüche (Pittings) oder Risse und Deformationsfurchen.
Der zum Ermüdungsverschleiß führende Schädigungsmechanismus infolge der Kontakt-
bedingungen elastisch-plastischer Kontakt/Mischreibung oder plastischer Kon-
takt/Festkörperreibung bzw. Mischreibung kann beeinflusst und seine Wirkung vermindert
werden, wenn Reibwerkstoffe in ihren funktionellen oberflächennahen Bereichen bei vor-
herrschendem Langzeit-Ermüdungsverschleiß die nachfolgend genannten prinzipiellen
Anforderungen erfüllen:
− kerbfreie, quasielastische, d.h. sehr dünne und feinkörnige Oberflächengrenzschicht
− durchgängige/sehr feinkörnige Metallschicht mit harten, feindispersen inkohärenten
Ausscheidungen (ohne Defekte), dabei
− geringe bis mäßige Druckeigenspannungen im Bereich der maximalen Werkstoffan-
strengung /69/.
Wie auch beim Abrasionsverschleiß tragen beim Ermüdungsverschleiß feinverteilte lokale
energiedissipative Bereiche zur Schutzwirkung bei, da sie bei der überkritischen Rissaus-
breitung bzw. Vereinigung von Mikrorissen zu Makrorissen im Zustand einer kritischen
Konfiguration die hierbei frei werdende mechanische Energie auffangen und abbauen.
Das wird durch Druckeigenspannungen noch unterstützt.
Da oberflächennahe Bereiche mit Schutzwirkung gegen den Ermüdungsverschleiß eine
hohe Grundfestigkeit haben müssen, dürfen diese tribologisch beanspruchten Bereiche
auch keine Kerben oder ähnlich grobe Defekte, die örtliche Spannungserhöhungen be-
deuten, aufweisen.
2.3.1.4 Adhäsionsverschleiß
Adhäsionsverschleiß entsteht dadurch, dass beim gegenseitigen Verschieben adhäsiv
miteinander verbundener, bis auf atomare Bereiche angenäherter Reibkörper der kohäsiv
schwächer gebundene, weniger feste Reibkörperwerkstoff auf den kohäsiv stärker gebun-
denen, höherfesten übertragen wird. Adhäsionsverschleiß setzt weiterhin voraus, dass die
beiden Materialien durch plastische Deformation unter Wirkung von Festkörperreibung
großflächig auf atomare Bereiche angenähert werden. Die Trennung beider Reibkörper
erfolgt dabei nicht in der ursprünglichen Grenzfläche, sondern tiefer im oberflächennahen
Bereich eines der Partner. Durch den Werkstoffübertrag kommt es immer mehr zum Auf-
einandergleiten gleichartiger Reibkörperwerkstoffe. Typische Schädigungsformen sind
einerseits Metallübertrag andererseits die Entstehung von Löchern, Kratzern, Riefen oder
Rissen.
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Um den Verschleiß durch Adhäsion wirksam zu verhindern, sollten die Werkstoffe der
Reibkörperpaarung im oberflächennahen Bereich unterschiedlichen Werkstoffhauptgrup-
pen angehören. Dabei verhindert ein möglichst hoher kovalenter Bindungsanteil ausge-
dehnte molekulare Wechselwirkungen. Außerdem ist ein quasielastischer Reibkörper
günstig, da dann plastischer Kontakt vermieden wird. Daraus wird ersichtlich, dass sich
Hartstoffe bzw. Hartstoffschichten, aber auch Polymere besonders eignen, um adhäsivem
Verschleiß vorzubeugen. Vorteil der Hartstoffe gegenüber den Polymeren ist die höhere
Härte, die allerdings mit einer sehr niedrigen Zähigkeit verbunden ist.
Wenn eine Metall/Metall-Paarung unter Festkörperreibung aus konstruktiven oder tech-
nologischen Gründen notwendig ist, sollte ein gleichartiger Gefügeaufbau vermieden wer-
den. Zudem kann durch ein feinkörniges Gefüge oder durch einen mehrphasigen Werk-
stoff bzw. einen Verbundwerkstoff der Adhäsion entgegengewirkt werden.
2.3.2 Spezifische Merkmale des Verschleißverhaltens von Verbundwerkstoffen
2.3.2.1 Allgemeine Darstellung
Die Verhalten von Werkstoffen unter Verschleißbeanspruchung ist, wie in Abschnitt 2.3.1
beschrieben, abhängig von deren Festigkeits- und Zähigkeitseigenschaften. Es ist somit
erforderlich, auch das Verschleißverhalten von Verbundwerkstoffen in Abhängigkeit von
den mechanischen Eigenschaften der Matrices zu bewerten. Polymermatrix- und Metall-
matrix-Verbundwerkstoffe werden beide mit der Zielstellung höherer Festigkeiten entwi-
ckelt. Es ist daher interessant zu sehen, ob sich auch das Werkstoff- bzw. Versagensver-
halten unter tribologischer Beanspruchung ähnlich gestaltet. Bei den Verbundwerkstoffen
mit keramischer Matrix steht die Forderung nach erhöhter Zähigkeit bzw. Schadenstole-
ranz im Vordergrund. Somit werden diese Werkstoffe bei einer Verschleißbeanspruchung
ein anderes Schadensverhalten zeigen.
Die entscheidenden Einflusskriterien für das Verhalten der Verbundwerkstoffe bei einer
Verschleißbeanspruchung sind:
− die mechanischen Eigenschaften der Einzelkomponenten,
− die Anordnung und Orientierung der Fasern,
− die chemische Zusammensetzung der Fasern,
− der Aufbau der Faser/Matrix-Grenzfläche bzw. die Änderung dieser Grenzfläche wäh-
rend der Verschleißbeanspruchung und
− die reale Kontaktfläche.
In den folgenden Ausführungen sollen einige spezifische Merkmale des Verschleißes an
Verbundwerkstoffen in Abhängigkeit von der Matrix vorgestellt werden, wobei der
Schwerpunkt auf den MMC liegen soll.
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2.3.2.2 Metall-Matrix-Verbundwerkstoffe
Mit seinem Delaminationsmodell hat Suh bereits 1973 die charakteristischen Merkmale
des Verschleißprozesses an MMC beschrieben /71/. Das sind z.B. die Plättchenform der
entstehenden Verschleißpartikel, die Abhängigkeit des Verschleißes vom Fasergehalt und
der höhere Verschleiß bei hochmoduligen Fasern. Ein höherer Gehalt an Fasern, der je-
doch ein Maximum nicht überschreiten darf, führt dazu, dass die Matrixpartikel besser in
der Verschleißfläche verankert werden und somit weniger herausgerissen werden. Der
Verschleiß wird dadurch reduziert.
Umfangreiche Untersuchungen zum Verschleißverhalten von kohlenstofffaserverstärkten
Metallmatrix-Verbundwerkstoffen wurden von Eliezer durchgeführt /72/. Dabei stehen
Materialaspekte, die Orientierung der Fasern und der Einfluss der Testbedingungen im
Blickpunkt. Eine entscheidende Rolle spielt, ob hochfeste oder hochmodulige Fasern ein-
gesetzt werden. Dabei wirken sich diese Fasereigenschaften unterschiedlich auf ver-
schiedene Matrices aus, was vorwiegend auf die Vorgänge im Grenzflächenbereich bzw.
an der Grenzfläche von Probekörper und Gegenwerkstoff zurückzuführen ist.
In diesen Arbeiten wurde festgestellt, dass bei verschiedenen infiltrierten Aluminiummatri-
ces mit jeweils 30% Fasern einheitlich Fasern mit hohem E–Modul höhere Verschleißra-
ten und geringere Reibung als die Fasern mit geringerem E-Modul bewirken. Im Vergleich
zur unverstärkten Matrix wird in jedem Fall eine Verbesserung dieser mechanisch-
technologischen Eigenschaften nachgewiesen. Für eine Kupfer-Zinn-Matrix (CuSn1) wur-
den jedoch zum Teil andere Effekte nachgewiesen: Beim Einsatz hochmoduliger Fasern
(HM3000) ist sowohl die Reibung als auch die Verschleißrate höher als bei der Verwen-
dung von hochfesten Fasern, z.B. vom Typ T300.
Andere Untersuchungen hatten ein weites Spektrum von Bronzen und Silberlegierungen
zum Forschungsgegenstand /73/. Generell wurde dabei festgestellt, dass hochmodulige
Fasern auch bei diesen Matrices zu höheren Verschleißraten und größerer Reibung füh-
ren als hochfeste Fasern. Die hochfesten Fasern besitzen eine bis zu 30% höhere Zug-
festigkeit und eine bis zu 50% höhere Bruchfestigkeit als hochmodulige Fasern. Eine Er-
klärung wird darin gesehen, dass die höhere Festigkeit zum höheren Widerstand gegen
das Brechen während einer Gleitbeanspruchung führt. Damit ist die Brucharbeit, die auf-
gebracht werden muss, um zum Verschleiß an den Fasern zu führen, in einem Komposit
mit hochfesten Fasern höher. Weiterhin sind die hochmoduligen Fasern wegen des höhe-
ren Graphitisierungsgrades durch eine größere Graphitkorngröße charakterisiert, was in
Kombination mit der geringeren Brucharbeit zu den beschriebenen höheren Verschleiß-
raten führt.
Wie schon erwähnt, ist der Einfluss des Fasertyps auf die Reibung abhängig von der Mat-
rix. Bei Aluminiumlegierungen führen hochmodulige Fasern zu einem geringeren Reibko-
effizienten, während der gegenteilige Effekt bei Kupfer- und Silberlegierungen beobachtet
wurde. Der Grund liegt in der spezifischen Ausbildung der Oberfläche bzw. des oberflä-
chennahen Bereiches zwischen Kompositwerkstoff und dem Prüfkörper während der Ver-
schleißbeanspruchung.
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Wie in 2.3.1 beschrieben, ist die Härte der Matrix ein entscheidendes Kriterium für den
Verschleißwiderstand. Das wurde in zahlreichen Untersuchungen an Verbundwerkstoffen
festgestellt, bei denen beispielsweise der Zinngehalt in einer Kupferlegierung sukzessive
erhöht wurde. Damit verbesserte sich nicht nur die Härte, sondern verringerte sich auch
der Verschleiß /72/. Entscheidenden Einfluss auf das Verschleißverhalten von langfaser-
verstärkten Kompositwerkstoffen besitzt die Orientierung der Fasern. Allerdings ist der
Grad der Beeinflussung abhängig von der Matrix/Faser-Kombination. Bei einer Kohlen-
stofffaserverstärkten Aluminiumlegierung ist der Einfluss weitaus geringer als bei einer
Kohlenstofffaserverstärkten Kupferlegierung.
Folgende Grenzfälle gelten für die Faserorientierung bei der Verschleißprüfung nach /72/
(Abb. 2.6):
− senkrecht zur Gleitoberfläche und zur Gleitrichtung (normal - N),
− parallel zur Gleitrichtung und zur Gleitoberfläche (parallel - P),
− parallel zur Gleitoberfläche aber senkrecht zur Gleitrichtung (antiparallel - A).
Generell sind die Verschleißraten am geringsten, wenn die Fasern senkrecht zu Gleit-
richtung und Gleitoberfläche liegen. In den anderen beiden Fällen ähneln sich die Ver-
schleißraten. Die Erklärung dafür liegt in der Größe, der Form und der Verteilung der Ver-
schleißpartikel. Bei der senkrechten Anordnung der Fasern sind die entstehenden Ver-
schleißpartikel sehr klein und in einem hohen Anteil abhängig vom mittleren Faserab-
stand. Außerdem ist die Fasereinbindung in die Matrix entscheidend. Je fester die Fasern
in die Matrix eingebunden sind, desto höher ist der Widerstand gegen ein Herausbrechen
von Matrixpartikeln während der Verschleißbeanspruchung. Liegen die Fasern parallel zu
Gleitrichtung oder Gleitoberfläche, werden große Teile der Fasern aus der Matrix heraus-













Abb.2.6 Verschleißprüfung in Abhängigkeit der Faserorientierung /72/
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Verschleißuntersuchungen an unidirektional C-langfaserverstärktem Aluminium wurden in
/115/ und /116/ in Abhängigkeit von der Faserorientierung beschrieben. Es bestätigt sich,
dass eine Faseranordnung senkrecht zur Verschleißoberfläche bzw. -richtung zu ge-
ringstem Verschleiß führt. Es wird vor allem auf die anisotropen Eigenschaften der Fasern
hingewiesen. In Faserrichtung besitzen die Fasern die höchste Festigkeit und Steifigkeit,
da die kovalenten Bindungen der hexagonalen graphitischen Basisebenen im Verlauf der
Faserherstellung gezielt in diese Richtung orientiert werden. Beim abrasiven Verschleiß
konnte der unterschiedliche Schädigungsmechanismus von metallischer Matrix und den
Kohlenstofffasern nachgewiesen werden: Die metallische Matrix wird durch Mikrofurchen
geschädigt, während bei den Fasern das Mikrospanen der vorherrschende Schädigungs-
mechanismus ist. Im Komposit verringert sich dann der Anteil von Mikrofurchen zu
Mikrospanen in dem Maße wie sich der Einfluss der Fasereigenschaften auf das Gesamt-
verschleißverhalten vergrößert.
Bei den zumeist angewendeten Verschleißtests wird jedoch eine Gleitbeanspruchung
mittels Stift-Scheibe-Apparatur simuliert, also die Überlagerung von Abrasions- und Ad-
häsionsverschleiß, wobei entweder der Abrieb pro Zeit oder pro Weg ermittelt wird. Für
die Prüfung von inhomogenen Materialien, zu denen die Verbundwerkstoffe gehören,
gestatten integrale Prüfverfahren die bessere Beschreibung des Verschleißverhaltens. Mit
lokalen Prüfverfahren können die unterschiedlichen Komponenten des Verbundes bewer-
tet werden, jedoch wird die Bewertung des Verbundwerkstoffes an sich erschwert.
Das Verhalten von Kurzfasern in einer metallischen Matrix während einer Verschleißbe-
anspruchung wurde bisher nur in vereinzelten Publikationen beschrieben /76/. Prinzipiell
wird jedoch eingeschätzt, dass sich statistisch orientierte Kurzfasern positiv auf das Ver-
schleißverhalten auswirken dürften.
Umfangreiche Ergebnisse zu Verschleißuntersuchungen liegen bisher zu partikelver-
stärkten Werkstoffen vor. Eine häufig gewählte Werkstoffkombination ist dabei SiC-
partikelverstärktes Aluminium.
Venkataraman u.a. befassten sich systematisch mit dem Gleitverschleiß an pulvermetal-
lurgisch hergestelltem Aluminium bzw. an mit 10, 20, 30 und 40 Vol.-% SiC verstärktem
Aluminium /74, 75/. Um ausschließen zu können, dass die Eigenschaftsverbesserung
auch durch eine Ausscheidungshärtung entstehen kann, verwendeten sie reines Alumini-
um. Somit ist es möglich, separat den Einfluss der Partikelverstärkung auf das Ver-
schleißverhalten zu bestimmen. In den von Venkataraman u.a. publizierten Ergebnissen
werden in Abhängigkeit von der Prüflast und dem Partikelgehalt Reduzierungen der Ver-
schleißrate (dem auf einen Weg bezogenen Masseverlust) um den Faktor 2 bis 50 ange-
geben, wobei in anderen Quellen Angaben des Reduzierungsfaktors von 4 - 160 gefunden
werden /76/. Somit wird deutlich, dass Kennwerte zum Verschleißverhalten aus der Lite-
ratur nicht generell miteinander verglichen werden können.
Der Zusammenhang zwischen Härte und Verschleißrate wird in /112/ bzw. in /113/ ver-
einfacht so beschrieben, dass mit steigender Härte die Verschleißrate linear sinkt. Die
Fachwelt bewertet dies jedoch teilweise kritisch: Während in /18/ dieses Modell zumindest
für bestimmte Gehalte an Partikeln bestätigt wird, konnte in /74/ und /75/ eindeutig nach-
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gewiesen werden, dass kein linearer Zusammenhang existiert. Mit steigender Härte ver-
bessert sich zwar das Verschleißverhalten, allerdings wurde herausgefunden, dass bei-
spielsweise die Einlagerung von 10 Vol.-% SiC nur eine geringe Härtesteigerung bewirkt,
dabei jedoch eine drastische Verringerung der Verschleißrate nach sich zieht. Die Ver-
schleißkennwerte können somit nicht mit den mechanischen Festigkeits- und Zähigkeits-
eigenschaften korreliert werden. Es ist nur möglich, die allgemeine Aussage zu treffen,
dass mit steigendem Gehalt an Partikeln das Verschleißverhalten verbessert wird, jedoch
nur bis zu einem bestimmten Grenzwert.
Oftmals wird für den Verschleißwiderstand von Kompositen die Mischungsregel angewen-
det. Das Gesetz kann aber bei genauer Betrachtung von Verschleißvorgängen für Kom-
posite keine Gültigkeit besitzen. Eine Bedingung für den Geltungsbereich der Mischungs-
regel ist, dass die Komponenten Matrix und Faser ihre Struktur und Zusammensetzung
beibehalten. Bei Verschleißvorgängen ist das nicht der Fall. Durch die ablaufenden Vor-
gänge ändern sich der Aufbau der Oberfläche, die Zusammensetzung der sogenannten
Sub-Oberfläche und ebenso die Eigenschaften im Grenzflächenbereich zwischen Faser
und Matrix. Eliezer unterscheidet, dass Verschleiß vorwiegend im Oberflächenbereich
stattfindet und die Reibungsvorgänge den Sub-Oberflächenbereich betreffen /72/. In den
Arbeiten von Venkataraman u.a. wurden diese Änderungen im oberflächennahen Bereich
genauer untersucht und beschrieben /74/. Sie zeigen, dass sich während der Verschleiß-
beanspruchung eine Oberflächenschicht aus dem Abrieb des MMC und des Gegenkörpers
bildet und dessen Härte besonders von den mechanischen Eigenschaften des MMC ab-
hängt. Diese Schicht wird als mechanisch gemischte Schicht (mechanical mixed layer)
bezeichnet und befindet sich unmittelbar unterhalb der beanspruchten Oberfläche. Sie ist
ein Teil der plastisch deformierten Zone („plastic zone“) des Werkstoffs, die außerdem
noch aus der sogenannten „soft zone“ (weiche Zone) und der „shear zone“ (Scherzone)
besteht. Wie groß die plastisch deformierte Zone eines durch Gleitverschleiß bean-
spruchten MMC ist, hängt vom Gehalt der Verstärkungskomponente ab: Je höher der Ge-
halt desto kleiner die Deformation des Materials.
Ein Modell für den Abrasionsverschleiß an Al2O3-kurzfaserverstärktem Magnesium wird in
/76/ vorgestellt. Die Wirkung eines abrasiven Mediums wird als ein System individueller
Schneidpartikel modelliert. Jedes Teilchen beseitigt durch Schaffung einer Verschleißspur
Material in der weicheren Oberfläche. Als Verschleißkennwert dient die Verschleißrate.
Sie ist eine dimensionslose Größe, die sich aus der Höhe des Materialabtrages bezogen
auf den Verschleißweg ergibt. Das Modell beachtet besonders die veränderten Span-
nungsverhältnisse beim Auftreffen des Abrasivs auf eine Faser. Zwei Grenzfälle werden
dazu betrachtet: Die Faser stellt einen festen Einschluss dar, der das Auftreffen des
Abrasivs abwehrt, oder die Faser wird gebogen bzw. zerbricht bei der Wechselwirkung mit
dem Abrasiv. Auch wird in /75/ deutlich daraufhin gewiesen, dass bei Verschleißvorgän-
gen die Mischungsregel nicht gilt. Es existiert lediglich ein nichtlinearer Zusammenhang
zwischen Fasergehalt und Verringerung der Verschleißrate. Bei geringen Fasergehalten
wird die Verschleißintensität zunächst erheblich reduziert, mit steigendem Gehalt nähert
sich dieser Wert jedoch einem Grenzwert an. Dieses Modell wurde für die Normal-
Orientierung (siehe Abb. 2.6) der Fasern, also die Orientierung senkrecht zur Verschleiß-
oberfläche erstellt, da, wie auch schon in /72/ nachgewiesen, bei dieser Orientierung der
geringste Verschleiß auftritt.
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2.3.2.3 Polymer-Matrix-Verbundwerkstoffe
Interessante Verschleißeigenschaften treten bei kohlenstofffaserverstärkten Kompositen
mit einer Polymermatrix auf. Es wurde beispielsweise festgestellt, dass im Gegensatz zu
Aramidfasern bei einer geringen tribologischen Belastung die Kohlenstofffasern zunächst
verschleißfördernd wirken. Erst bei hohen Gleitgeschwindigkeiten oder hohem Kontakt-
druck führen Kohlenstofffasern generell zu einer Verbesserung des Verschleißwiderstan-
des /77/. Durch die im Vergleich zu den Metallen geringere Härte und Festigkeit der Mat-
rix ist bei den Polymermatrix-Verbundwerkstoffen bei Einwirken von Abrasiven frühzeitiger
mit Verschleiß zu rechnen als bei den Metallen. Dabei gilt bei sich duktil verformenden
Werkstoffen, wie den Polymeren, dass die Verschleißrate umgekehrt proportional zur
Härte ist. Ist jedoch der Fasergehalt sehr hoch, kann auch mit dem typischen Verhalten
eines spröden Werkstoffes gerechnet werden. Der Verschleiß in der Kontaktfläche ist im
wesentlichen durch spröde Mikrobruchmerkmale gekennzeichnet. In /78/ werden Korrela-
tionen zwischen der dimensionslosen Verschleißrate, der Härte bzw. der Bruchenergie
und einem modifizierten abrasiven Verschleißkoeffizienten aufgestellt. Grundlage dieser
Korrelationen sind Aussagen zur Geometrie und dem Volumenanteil der Verstärkungs-
komponente, der kritische Faserlänge, dem Durchmesser der Abrasivkörner, der Härte
des Abrasivs und der Flächenbelegungsdichte der Abrasive. Die Korrelation zeigt, dass
man bei gegebenen Bedingungen in der Kontaktfläche stets bemüht sein sollte, das Ver-
hältnis von Härte zu Bruchenergie bei optimalem Härteniveau zu minimieren. Gerade bei
polymeren Matrices erfordert dies eine gewissenhafte Werkstoffauswahl für die Werk-
stoffkombination Faser/Matrix. Umfangreiche Grundlagenuntersuchungen von Friedrich
/79/ konzentrieren sich auf das Verstehen des Verschleißverhaltens von Verbundwerk-
stoffen mit polymerer Matrix und verschiedenen Verstärkungskomponenten (Kurz- und
Langfasern aus Glas, Kohlenstoff und Aramid). Als Extremfälle wurde die Gleitbeanspru-
chung gegen Stahl und das abrasive Einwirken von Schleifpapier betrachtet. Das typische
Versagen der Verbundwerkstoffe äußert sich je nach Stärke der Verschleißbeanspru-
chung
- im Abscheren von Faserbruchstücken,
- im Pulverisieren von Matrixteilchen,
- in Matrixausbrüchen bzw.
- in der Faser/Matrix-Separation entlang der Grenzfläche.
Die entstehenden Verschleißpartikel können verschleißfördernd sein, wenn sie als Abra-
sive wirken, oder verschleißhemmend sein, wenn sie Rauheiten in der Oberfläche behe-
ben /80/.
2.3.2.4 Keramik-Matrix-Verbundwerkstoffe
Der Verschleiß an faserverstärkter Keramik wird entscheidend durch die Inhomogenität
des Werkstoffs und die speziellen Grenzflächenbeziehungen Faser/Matrix bestimmt.
Durch entsprechende Herstellungsrouten begünstigt entstehen Poren und Risse, die ne-
ben den Fasern und der Matrix vorliegen. Werden die keramischen Verbunde durch Re-
aktionspyrolyse hergestellt, können in einem C/C-SiC-Verbund auch Anteile von freiem
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Silizium oder Kohlenstoff auftreten. Das alles führt zur Überlagerung von Verschleißme-
chanismen /81/ und zum unterschiedlichen Verschleißverhalten von Faser und Matrix. Im
Faserbereich kommt es im Wesentlichen zu Furchung, Ausbrechen und Herausziehen der
Fasern durch Biege-, Scher- und Schneidvorgänge. Durch die bei keramischen Verbun-
den bewusst eingestellte schwache Bindung zwischen Fasern und Matrix wird ein Debon-
ding unterstützt, so dass sich beispielsweise bei einer Beanspruchung parallel zu den
Fasern Faserschichten auf größerer Länge von der Matrix lösen /82/. Bei antiparalleler
Anordnung werden Fasern durch Schneidvorgänge gefurcht, zertrennt oder gebrochen
und lösen sich dadurch relativ leicht von der Matrix. Bei der Matrix treten in Abhängigkeit
von ihrer Zusammensetzung und vom Abrasiv unterschiedliche Verschleißmechanismen
auf. SiC neigt durch die Poren und Risse auch bei weichen Abrasiven zum Ausbrechen,
während das freie Silizium in Abhängigkeit von der Härte des Gegenkörpers durch
Mikrospanen oder Mikrobrechen geschädigt wird. Die senkrechte Anordnung der Fasern
zur Verschleißoberfläche führt, genau wie bei den metallischen Matrices, in einer kerami-
schen Matrix zum geringsten Verschleiß. Auch Untersuchungen an faserverstärkten
Glasmatrices führten zu dieser Feststellung /83/.
Die in letzter Zeit umfangreich durchgeführten Untersuchungen zu faserverstärkter Kera-
mik konzentrieren sich darauf, diese Werkstoffe mit ihrer höheren Bauteilsicherheit bzw.
Schadenstoleranz gegenüber monolytischer Keramik so zu gestalten, dass auch ihr Ver-
schleißverhalten verbessert wird. Das Hauptproblem liegt dabei in der erhöhten Porosität
der Verbundkeramik gegenüber monolytischer Keramik. Es existieren jedoch einige An-
sätze, wonach das Verhalten einer C- und SiC-faserverstärkten SiC-Matrix, gerade unter
den Bedingungen der Mischreibung dem einer monolytischen SiC-Keramik gleichkommt.
Das Anwendungspotenzial für diese Werkstoffe konzentriert sich vor allem auf Gleitlager
oder Bremsscheiben /84, 85, 86/.
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3 Folgerungen für die eigene Arbeit
Wie die Auswertung des Schrifttums zeigt, stellt die Herstellung und Charakterisierung
thermisch gespritzter Kompositschichten ein relativ junges Forschungsgebiet dar, welches
bisher nicht systematisch untersucht worden ist. Als Folgerungen für die eigenen Arbeiten
wurden daraufhin gezogen:
• Das thermische Spritzen ist ein geeignetes Verfahren zur Herstellung von Verbund-
werkstoffen. Es können zahlreiche Werkstoffe verarbeitet werden, nämlich alle, die
unzersetzt schmelzen. Da die thermische Belastung des Substrates aufgrund sehr
kurzer Prozesszeiten gering gehalten werden kann, und gegebenenfalls zusätzlich die
Möglichkeit zu dessen Kühlung besteht, kann eine Vielzahl von Substraten durch das
thermische Spritzen beschichtet werden. Mit den Verfahren des thermischen Spritzens
wurden bisher partikel-, kurzfaser- und endlosfaserverstärkte Verbundwerkstoffe aus
unterschiedlichen Werkstoffkombinationen hergestellt. Übereinstimmend wurde her-
ausgestellt, dass das Plasmaspritzen in einer inerten Atmosphäre die günstigsten Be-
dingungen schafft, um Kompositschichten herzustellen, in denen es nicht zu uner-
wünschten Reaktionen zwischen den einzelnen Komponenten bzw. mit der Umge-
bungsatmosphäre kommt. Diese Erkenntnis ist für die Auswahl des Spritzverfahrens
für die eigenen Untersuchungen sehr wichtig. Das Plasmaspritzen selbst bietet den-
noch verschiedene Modifikationen, die für die Herstellung von Kompositschichten be-
trachtet werden müssen.
• Für die Herstellung von Kompositschichten eignen sich Partikel und Kurzfasern als
Verstärkungskomponenten, da sie durch Einstellung einer möglichen regellosen bzw.
einer planaren Anordnung weitgehend isotrope bzw. planar-isotrope Eigenschaften in
den Kompositschichten erzielen können. Besonders für den Randschicht- bzw. Ober-
flächenbereich von Bauteilen ist dies von großer Bedeutung, da dort, anders als bei
Kompaktwerkstoffen, Beanspruchungen auftreten können, die isotrope Werkstoffei-
genschaften erfordern. Eine Verschleißbeanspruchung beispielsweise tritt meist nicht
in einer Vorzugsrichtung auf, weshalb also die isotrope Faserorientierung für den Ver-
schleißschutz im oberflächennahen Bereich von Bauteilen am wirkungsvollsten er-
scheint.
• Die Partikelverstärkung metallischer Spritzschichten liefert nachweislich bereits sehr
gute Ergebnisse hinsichtlich eines verbesserten Verschleißverhaltens. Durch die Vari-
ation des einstellbaren Partikelgehaltes in den Spritzschichten wird das Eigenschafts-
profil gezielt beeinflusst. Allerdings wurden bisher meist nur technologische Aspekte
des thermischen Spritzens in Hinblick auf die Eigenschaften der Spritzschichten unter-
sucht. Es fehlen grundlegende Untersuchungen zu Gefüge-Eigenschafts-Beziehungen
der thermisch gespritzten Kompositschichten, die für ein werkstoffwissenschaftliches
Verständnis unbedingt erforderlich sind. Ein Grund dafür liegt darin, dass die für un-
verstärkte thermisch gespritzte Schichten anwendbaren Analyseverfahren nicht gene-
rell auf thermisch gespritzte Kompositschichten anwendbar sind, und somit neue
Praktiken erarbeitet werden müssen.
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• Bisher liegen lediglich einige grundlegende Erkenntnisse zur Herstellung thermisch
gespritzter kurzfaserverstärkter Schichten mit einer Keramikmatrix vor, während zu
solchen mit metallischer Matrix wesentliche Erkenntnisdefizite vermerkt werden müs-
sen. Durch eine Faserverstärkung sind theoretisch größere Eigenschaftsverbesserun-
gen als bei einer Partikelverstärkung möglich. Voraussetzung dafür ist eine einwand-
freie Haftung zwischen Verstärkungskomponente und Matrix, die für thermisch ge-
spritzte Kompositschichten bisher nicht untersucht worden ist. Die sehr kurzen Pro-
zesszeiten verursachen spezifische Bedingungen bei der Ausbildung der Grenzfläche,
die es zu bewerten gilt und deren Einfluss auf das Werkstoffverhalten zu ermitteln ist.
• Die in der Literatur übliche Charakterisierung von Kurzfaserverbundwerkstoffen lässt
sich für den im Folgenden betrachteten Anwendungsfall der C-kurzfaserverstärkten
Verbundwerkstoffe weitestgehend übernehmen. Mit Einschränkungen hinsichtlich ihrer
Aussagekraft muss allerdings gerechnet werden, da die Fasergeometrie durch den
Herstellungsprozess verändert wird und somit keine einheitlichen Fasern vorliegen
werden. Für das Verschleißverhalten von Verbundwerkstoffen gibt es keine allgemein-
gültigen Modelle, wie sie beispielsweise für das Festigkeitsverhalten vorliegen. Letzte-
res kann durch die Mischungsregel beschrieben werden. Alle Untersuchungen zum
Verschleißverhalten beziehen sich immer nur auf die jeweils untersuchte Materialkom-
bination, d.h. die Erkenntnisse können meist nicht auf andere Werkstoffe bzw. Werk-
stoffsysteme übertragen werden. Besonders kurzfaserverstärkte Metall-Matrix-
Komposite sind bisher nur äußerst selten untersucht und bewertet worden.
• Zusammenfassend kann geschlussfolgert werden, dass spritztechnisch realisierte
Kompositschichten mit einer metallischen Matrix und keramischen bzw. nichtmetal-
lisch-anorganischen Kurzfasern als Verstärkungskomponente bisher nur sehr unzurei-
chend untersucht wurden. Der Vorteil von Kompositschichten gegenüber dem kom-
pakten Verbundwerkstoff liegt in erheblichen Kosteneinsparungen, wenn die zu er-
wartenden Beanspruchungen durch einen schichtförmigen Verbundwerkstoff abge-
deckt werden können. Kohlenstoffkurzfaserverstärkte Verbundschichten mit einer Alu-
miniumbasis stellen dabei aus folgenden Gründen eine interessante Materialkombina-
tion dar:
• Kohlenstofffaserverstärkte Aluminiummatrix-Verbundwerkstoffe stellen den Hauptteil
der Leichtmetall-Komposite dar und sind von großem industriellen Interesse. Daher
liegt für Kompaktwerkstoffe eine Vielzahl fundamentaler Kenntnisse zu den konventio-
nellen Herstellungsverfahren und erreichbaren mechanischen Eigenschaften sowie
den Analysemethoden vor. Das thermische Spritzen, insbesondere das Plasmasprit-
zen, stellt ein sehr aussichtsreiches und bisher für diese Anwendung kaum unter-
suchtes Verfahren dar, mit dem Aluminium-Kohlenstofffaser-Komposite hergestellt
werden können.
• Als Schichtwerkstoff eröffnen Komposite auf Al-Basis Möglichkeiten der Beschichtung
von Al-Werkstoffen: Einerseits können sehr gute Haftungsbedingungen zwischen der
metallischen Komponente der Kompositschicht und dem metallischen Grundwerkstoff
erwartet werden, und andererseits ist der Eigenschaftsunterschied zwischen einer
Kompositschicht und dem unverstärkten Grundmaterial nicht so groß, wie es bei einer
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keramischen oder Hartstoffschicht der Fall ist. Die Stützwirkung des Grundmaterials
für die Kompositschicht ist ausreichend. Außerdem können gradierte Eigenschafts-
übergänge geschaffen werden.
• Die Handhabung der Kurzfasern ist ein Schlüsselproblem bei der spritztechnischen
Herstellung von kurzfaserverstärkten Kompositen. Aus den verschiedenen Ansätzen,
die im Schrifttum behandelt worden sind, stellt die Agglomerierung von Matrixpulver
und Kurzfasern eine vielversprechende Möglichkeit dar und soll somit für die eigenen
Arbeiten die vorrangige Rolle spielen.
Es ergeben sich die folgenden Teilaufgaben, deren Lösung dazu beitragen soll, Erkennt-
nisse zu gewinnen, die den weiteren Einsatz von Kompositwerkstoffen, insbesondere
Kompositspritzschichten, unterstützen werden.
1. Die grundlegende Verarbeitbarkeit von Kohlenstoffkurzfasern und metallischer pul-
verförmiger Werkstoffe in Form von Agglomeraten soll untersucht werden. Dazu zählt
zunächst die Bestimmung der Agglomerateigenschaften (Fasergehalt, Faserlänge)
zweier unterschiedlicher Pulverchargen (160 – 200 µm und 200 - 315 µm) und deren
Eignung für den thermischen Spritzprozess. Es soll die Pulvercharge ermittelt werden,
welche zu höheren Fasergehalten in den Schichten und damit besseren Eigenschafts-
kennwerten führt.
2. Die Verarbeitung der Al/C-Kurzfaser-Agglomerate kann nur in einer inerten Atmosphä-
re erfolgen, um der Oxidation von Aluminium und der Verbrennung der Fasern vorzu-
beugen. Es wird ein Vergleich zwischen zwei Plasmaspritzverfahren, die im Grobvaku-
um arbeiten können, durchgeführt: Dem Gleichstrom- (DC-) und dem Induktions- (HF-)
Plasmaspritzen. Durch die verschiedenen Eigenschaften von DC- und HF-Plasmen
sind deutliche Unterschiede hinsichtlich der Schichtausbildung und der Schichteigen-
schaften zu erwarten.
3. Die Bewertung der Eignung beider Spritzverfahren erfolgt anhand der erzielten
Schichteigenschaften. Für die im Rahmen der Arbeiten hergestellten thermisch ge-
spritzten Kompositschichten muss eine neue Analysemethodik erarbeitet werden, da
die für unverstärkte thermisch gespritzte Schichten üblichen Kennwerte nicht genü-
gend Aufschluss geben über die Mikrostruktur und das daraus resultierende Werk-
stoffverhalten. Das für thermisch gespritzte Schichten typische lamellare Gefüge wird
durch die eingelagerten Kurzfasern teilweise aufgehoben. Die Porosität erhält damit
eine andere Bedeutung. Die Charakterisierung der Grenzfläche Faser/Matrix ist zudem
außerordentlich wichtig, da die Faserverstärkung auf den Eigenschaften der Grenzflä-
che beruht. Im Gegensatz dazu sind die Haftzugfestigkeit und die Schichthärte nicht
aussagekräftig über die Eigenschaften von Kompositschichten. Die Haftzugfestigkeit
konzentriert sich auf die Grenzfläche Grundwerkstoff/Schichtwerkstoff und die wird in
den vorliegenden Untersuchungen durch den metallischen Charakter von beiden be-
stimmt. Die Schichthärte kann nur in lokal begrenzt ermittelt werden und wird bei in-
homogenen Materialien stark variieren. Die Mikrostruktur der Kompositschichten wird
mittels licht- und elektronenoptischer Verfahren sowie nasschemischer Verfahren cha-
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rakterisiert. Wichtige Bestandteile sind: Der Fasergehalt, die Faserlänge bzw. Faser-
längenverteilung, die Faserorientierung, die Eigenschaften im Grenzflächenbereich
und die Matrixausbildung (Aufschmelzverhalten). Unter Beachtung dieser Merkmale
soll das Verhalten der Schichten unter Verschleißbeanspruchung getestet und Korre-
lationen zwischen Mikrostruktur und mechanisch-technologischen Eigenschaften ge-
troffen werden. Auf bestehende Modelle kann nicht zurückgegriffen werden, daher
müssen für den konkreten Anwendungsfall Zusammenhänge zwischen Mikrostruktur
und Verschleißverhalten ermittelt werden. Umfassende Erkenntnisse sind zu erwarten,
wenn über einen größeren Werkstoffbereich die Simulation verschiedener Verschleiß-
mechanismen erfolgen kann. Somit kann auf das Verhalten des Verbundwerkstoffs im
Anwendungsfall geschlossen werden. In Frage kommen die Gleitverschleißprüfung,
bei der eine Überlagerung von Adhäsion, Abrasion und Ermüdung durch eine Rollbe-
wegung erfolgt, und die Schwingverschleißprüfung, bei der die gleichen Verschleiß-
mechanismen durch eine oszillierende Bewegung zwischen den beiden Kontaktpart-
nern initiiert werden. Bei der Gleitverschleißprüfung wird die lineare Verschleißinten-
sität bestimmt, bei der Schwingverschleißprüfung der lineare Verschleißabtrag. Der
Vergleich beider Tests kann vor allem Rückschluss auf den Einfluss der Bewegungs-
form bei der Verschleißprüfung geben. Zur genauen Charakterisierung der Schädi-
gungsform bei dem auftretenden Verschleiß werden die Verschleißspuren abschlie-
ßend elektronenoptisch begutachtet.
4. Die erzielten Schichteigenschaften sind mit den Merkmalen des verwendeten Be-
schichtungsverfahrens zu korrelieren, das optimale Spritzverfahren zu benennen bzw.
für beide Verfahren Lösungen vorzuschlagen, die zu bestmöglichen Schichteigen-








für Schliffe und Verschleißtests:
Rundproben mit ∅ 40 mm, Dicke 10 mm
für ablösbare Schichten:















Festlegen der geeigneten Pulverfraktionen mittels DC-Plasmaspritzen
untersuchte Chargen: -200 +160 µm und –315 +200 µm:
Schichten mit maximalem Fasergehalt und geringster Faserschädigung
Bewerten unterschiedlicher Plasmaspritzverfahren:
zur Auswahl stehende Verfahren: DC-Plasmaspritzen und HF-Plasmaspritzen
Bewertung der jeweiligen Vor- und Nachteile
Schichten mit bestem Verschleißverhalten
⇓
Schichtcharakterisierung hinsichtlich Mikrostruktur und Verschleißverhalten









4.2 Beschreibung der Ausgangskomponenten für die Herstellung der thermisch ge-
spritzten Kompositschichten
4.2.1 Charakterisierung der Ausgangsmaterialien
Voraussetzung für die Herstellung der kurzfaserverstärkten Spritzschichten ist die Ver-
fügbarkeit eines geeigneten Spritzwerkstoffes. Bei Kompositschichten mit Partikelverstär-
kung wird sowohl über eine Zweistoff-Zuführung ins Plasma und die gemeinsame Zufüh-
rung beider Komponenten als Gemisch, als mechanisch legierte Pulver oder als Agglome-
rate berichtet /87, 88, 89/. Ziel ist dabei stets, eine gleichmäßige Verteilung der Kompo-
nenten im Pulver und später in der Schicht zu erreichen. Je nach den stoffspezifischen
und herstellungsbedingten Eigenschaften der einzelnen Pulver wird auf das entsprechen-
de Verfahren der erwähnten Pulvervorbereitung zurückgegriffen. Bei den eigenen Experi-
menten zur Herstellung von kurzfaserverstärkten Schichten erweist sich die Agglomerie-
rung von Kurzfasern und Matrixmaterial als notwendig, um eine homogene Verteilung der
Fasern in der Schicht zu erreichen. Die direkte Zuführung der Fasern ins Plasma ist nicht
möglich, da die Fasern einerseits durch die Verwirbelungen im Plasma mechanisch und
andererseits durch die hohen Temperaturen thermisch geschädigt werden können. Dar-
über hinaus sind die verfügbaren Fördersysteme der Plasmaspritzanlagen für Kurzfaser-
material untauglich. Das einfache Vermischen von Fasern und Matrixpulver ist ebenfalls
nicht praktikabel. Aufgrund der Geometrie der Fasern ist das Vereinzeln der Fasern sehr
schwierig, da die Fasern meist zusammengeballt als kugelige Gebilde vorliegen. Nur im
Ergebnis eines speziellen mehrstufigen Prozesses lassen sich Kurzfaser-Pulver-
Agglomerate realisieren, in denen Fasern vereinzelt und relativ gleichmäßig von Alumini-
um-Pulverteilchen umgeben vorliegen.
Ziel der Agglomerierung ist neben der gleichmäßigen Verteilung von Matrix und Fasern
der Schutz der Fasern während der thermischen und mechanischen Belastungen beim
thermischen Spritzen. Das Modell einer mit Matrix-Pulverteilchen umhüllten Faser ist in
Abb. 4.1 dargestellt. Mehrere so umhüllte Fasern werden zu einem Agglomerat vereint.
Während des Spritzprozesses schmelzen die Pulverteilchen auf, umhüllen die Fasern im
Sinne einer Beschichtung und unterstützen den Transport der Fasern zum Substrat. Um
einen optimalen Schutz der Fasern und das Aufschmelzen der Pulver zu gewährleisten,
muss die Partikelgröße des Matrixmetalls sehr klein sein /30/.
Abb.4.1 Modell einer mit Matrix-Pulverteilchen umhüllten Kurzfaser
Matrix-Pulverteilchen
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Dann können die Fasern mit einer sehr dünnen aber dichten Schicht von Pulverteilchen
umhüllt werden. Der Anteil der metallischen Matrix am Agglomerat ist somit aufgrund der
Partikelgröße des Matrixpulvers gering und der Fasergehalt im Agglomerat entsprechend
hoch. Die Handhabung der Pulverteilchen wird allerdings schwieriger, je kleiner die Pul-
verteilchen sind.
Kohlenstofffasern weisen im Vergleich zu anderen keramischen Fasern, wie solche aus
Al2O3 und SiC, erhebliche Kostenvorteile auf. Ihr Preis beträgt etwa 1/10 von dem für SiC-
oder Al2O3-Fasern. Außerdem sind sie durch hervorragende mechanische Eigenschaften
gekennzeichnet, die durch Modifizierungen während der Herstellung in einem großen Be-
reich realisierbar sind /90/. So können die Fasern entweder einen besonders hohen E-
Modul (hochmodulige Fasern) oder eine sehr hohe Festigkeit (hochfeste Fasern) besitzen.
Eine dritte Gruppe von Kohlenstofffasern besitzt mittlere Zugfestigkeiten bei einem mittle-
ren E-Modul, sie haben also „moderate“ Eigenschaften. Auch ihre hohe thermische Stabi-
lität gestattet weite Einsatzmöglichkeiten für Kohlenstofffasern. Lediglich die Reaktivität
des Kohlenstoffs mit metallischen Werkstoffen stellt einen Nachteil dieser Fasern dar
/117/.
Für die Agglomerierung wurden handelsübliche Kohlenstoff-Kurzfasern, die aus Endlosfa-
sern gefertigt werden, verwendet. Aus Verfügbarkeitsgründen wurde auf Kohlenstofffasern
verzichtet, die in einem speziellen Prozess direkt als Kurzfasern hergestellt werden, ob-
wohl gerade bei derartigen Fasern verbesserte mechanische Eigenschaften aufgrund der
größeren Defektfreiheit nachgewiesen werden konnten /91/.
Es wurden handelsübliche Kohlenstofffasern (SigrafilC-Fasern) der Firma Sigri ausge-
wählt. Ihre Eigenschaften sind in Tabelle 4.1 aufgeführt. Die auf eine Durchschnittslänge
von etwa 500 µm geschnittenen Fasern werden als SigrafilSFC-Faser 0,5 bezeichnet
/92/. Hochfeste Kohlenstofffasern (Zugfestigkeit 3000 MPa) kamen deshalb zum Einsatz,
da bereits in /72/ darauf verwiesen wurde, dass die Eigenschaften von Kohlenstofffasern
einen erheblichen Einfluss auf das Verschleißverhalten haben (siehe Kap. 2.3.2.2). Darin
wurde nachgewiesen, dass Verbundwerkstoffe mit einer Al-Matrix und hochfesten Kohlen-







spezifischer elektrischer Widerstand 18 Ω / µm
Wärmeleitfähigkeit 15 - 20 W/(Km)
Tab.4.1 Eigenschaften der SigrafilC-Fasern /92/
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In der rasterelektronenmikroskopischen Aufnahme (Abb. 4.2) sind die SigrafilSFC-
Kurzfasern dargestellt.
Abb.4.2 a und b  Kohlenstofffasern
Als Matrixpulver wurde ein Aluminiumpulver mit einer Körnung -45 µm gewählt. Das Korn-
größenspektrum umfasst vorwiegend sehr feine Körnungen, die sich für die beschriebene
dichte Umhüllung der Fasern während der Agglomerierung besonders gut eignen.
Abb.4.3 REM-Aufnahme des Al-Pulver
4.2.2 Agglomeratherstellung
Für die Agglomerierung der Ausgangskomponenten zu spritzfähigen Granulaten wurde am
Institut für Keramische Werkstoffe der Technischen Universität Bergakademie Freiberg
eine Technologie entwickelt, die aus folgenden Teilschritten besteht /93/:
- Zerkleinerung der Fasern:
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Mit einer Rotorschnellmühle werden in einem oder mehreren Durchläufen die Fasern auf
Längen von weniger als 500 µm zerkleinert. Ein mit 12 Stegen besetzter rotierender
Schlagrotor führt die Zerkleinerung durch. Die Fasern werden dabei mittig in die Mühle
eingegeben. Der Rotor dreht sich mit bis zu 20000 U/min. Aufgrund der Zentrifugalkräfte
wird das Mahlgut an den Stegen vorbei nach außen in eine Auffangschale befördert und
dabei an den Schlagkanten gebrochen.
Nach der Mahlung werden die Fasern gesichtet. Die Trenngrenze wird aus der Geometrie
und der Masse der Fasern über die Berechnung eines äquivalenten Kugeldurchmessers
festgelegt. Die daraus resultierende Faserlängenverteilung wurde manuell mittels Bild-
analyse ausgewertet. Aufgrund der geringen Masse der Fasern ist keine exakte Trenn-
grenze realisierbar. Die hier berechnete Trenngrenze lag bereits an der unteren Grenze
der Einstellparameter am Sichter. Ziel sollte es hier hauptsächlich sein, den Abrieb und
sehr lange Fasern auszusondern.
- Herstellung der Mischung
Die Fasern (Anteil 10 Masse-%) werden mit dem Al-Pulver in Hexan gegeben und mit dem
Ultra-Turrax, einem Hochgeschwindigkeitsdispergierer, gemischt. Anschließend wird das
überstehende Hexan abgegossen und die Masse unter einem Abzug getrocknet. Daraus
wird unter Zugabe von ca. 20 Masse-% geschmolzenem Paraffin eine pastöse Masse her-
gestellt. Der notwendige Paraffinanteil ist stark vom Material und seiner Feinheit abhän-
gig.
Diese Masse wird granuliert, indem sie nach und nach in Wasser gegeben und gleichzei-
tig mit dem Schneidmesserwerkzeug dispergiert wird (ca. 6000 U/min). Aufgrund des Pa-
raffinanteiles erstarren die Teilchen im Wasser und können nach der Dispergierung abfilt-
riert werden. Der Filterkuchen wird an Luft getrocknet. Dabei dürfen die Granulatkörner
nicht verkleben. Das getrocknete Granulat wird im Trockenschrank bei 1700°C thermisch
behandelt, um das Paraffin zu entfernen. Auch dabei wird durch eine saugfähige Unterla-
ge oder geringe Schütthöhe gesichert, dass die Granulatkörner nicht verkleben. Das aus-
geheizte Granulat wird durch Siebung fraktioniert.
Die Erhöhung des Fasergehaltes in der Ausgangsmasse auf 20 Masse-% ist aus ferti-
gungstechnischer Sicht nicht sinnvoll. Höhere Fasergehalte führen zu einer Destabilisie-
rung des Agglomerates, was während des Spritzprozesses unweigerlich zu erheblichen
Faserverlusten führen würde /93/.
4.2.3 Bestimmung der Agglomerateigenschaften
Untersuchungen an den Agglomeraten wurden mit dem Ziel durchgeführt, die für die
spritztechnische Verarbeitung günstigsten Pulver auswählen zu können. Die Pulver müs-
sen förderbar sein, dabei aber einen bestimmten Mindestfasergehalt aufweisen. Auch die
Faserlängen sollen im günstigsten Fall den Wert der kritischen Faserlänge erreichen, also
die Länge, bei der noch die volle Faserfestigkeit zum Tragen kommt.
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Die Ergebnisse aus den REM-Untersuchungen zeigen, dass die Agglomerate einen unter-
schiedlichen Aufbau in Abhängigkeit von ihrer Größe aufweisen. Je größer die Agglome-
rate sind, d.h. ab mehreren 100 µm, desto kugeliger ist ihre Form. Auch die Packungs-
dichte der Agglomerate nimmt mit ihrer Größe zu. Bei kleineren Kornfraktionen ist die An-
zahl von herausstehenden Fasern verhältnismäßig höher als bei den größeren Kornfrakti-
onen. Diese Fasern brechen jedoch während der Pulverförderung, woraus Faserverluste
resultieren. Trotz der langen Mahlprozesse während der Agglomeratherstellung können
noch vereinzelt Faserzusammenballungen auftreten (siehe Abb. 4.4).
Abb.4.4 REM-Aufnahme eines einzelnen Agglomeratkorns
Die Agglomerate werden mit handelsüblichen Sieben zwischen 100 µm und 1000 µm frak-
tioniert. Einerseits sind für die spritztechnische Verarbeitung nur kleine Fraktionen unter
315 µm sinnvoll, da bei noch gröberem Spritzgut das Aufschmelzen der metallischen
Komponente nur noch partiell möglich ist. Andererseits sollten die Agglomerate eine be-
stimmte Größe aufweisen, damit die darin befindlichen Fasern genügend lang sein kön-
nen. Daher konzentrierten sich die Untersuchungen auf die Fraktionen 160 - 200 µm und
200 - 315 µm.
Die wichtigsten Merkmale der Agglomerate sind:
- der Fasergehalt (nach /61/ der Phasenkonzentrationsfaktor)
- die Faserlängen (nach /61/ der Formfaktor) bzw. Faserlängenverteilung und
- die „Dichtheit“ der Agglomerate.
Zur Bestimmung des Fasergehaltes bieten sich, wie auch aus der Literatur bekannt (Kap.
2.2.2), sowohl gravimetrische als auch bildanalytische Verfahren an.
Die gravimetrischen Analysen erfolgen nasschemisch. Dabei werden die Agglomerate in
eine 30%ige NaOH-Lösung gegeben, wobei das Aluminium-Pulver in Lösung geht. Wenn
keine Reaktion mehr sichtbar ist, wird die Lösung mit destilliertem Wasser aufgefüllt und
so lange stehen gelassen, bis sich die Fasern in Form eines Niederschlages absetzen.
Die Lösung wird anschließend mittels Strahlpumpe durch Glasfritten (Größe 1G2 mit einer
Porenweite 40 - 90 nm) filtriert, der Filterkuchen nochmals gewaschen und bis zur Ge-
wichtskonstanz getrocknet. Aus der Masse der herausgelösten Fasern und der Gesamt-
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einwaage kann der Masseanteil (Gl. 4.1) und, bei bekannter Dichte der Einzelkomponen-


















Gl. 4.1 Gl. 4.2
Problematisch bei diesem Verfahren ist, dass bei Beobachtung im Rasterelektronenmikro-
skop noch an den Fasern haftende Partikel festgestellt wurden, die das Ergebnis verfäl-
schen, da höhere Fasergehalte wiedergegeben werden. Bei den anhaftenden Partikeln
handelt es sich nicht um unaufgelöste Aluminiumpartikel, sondern um Na2CO3, welches
durch Reaktion der Restalkalität nach dem Lösen und des CO2 der Luft entstanden sein
kann. Für Mittelwertsberechnungen wurden fünf Analysen je Pulvercharge durchgeführt.
Bei der Bestimmung des Fasergehaltes mittels Bildanalyse wird das Pulver in Epoxidharz
eingebettet und metallographisch präpariert. Vorteilhaft bei diesem Verfahren ist, dass
neben dem Gehalt an Al-Pulver und Kohlenstofffasern auch die Dichtheit der Agglomerate
bestimmt werden kann, da alle drei Komponenten (Matrix, Faser, Einbettmittel) unter-
schiedliche Graustufen haben, die mit einer geeigneten Bildverarbeitungs-Software er-
fasst werden können. Gemessen wurde bei einer Vergrößerung von 200:1. Das Gesamt-
messfeld umfasst eine Fläche von etwa 2 mm2 und kann damit als repräsentativ gelten. Es
werden die Flächenanteile von Fasern, Aluminium und Einbettmittel (d.h. den Hohlräumen
im Agglomerat) im Messfeld getrennt erfasst und dann ins Verhältnis gesetzt.
Die Bildanalyse wird ebenfalls eingesetzt, um die nasschemisch herausgelösten Fasern
auszumessen und daraus die Formfaktoren und Faserlängenverteilungen zu ermitteln.
Der Formfaktor gehört, wie schon beschrieben, nach Ondracek zu den wichtigsten ste-
reologischen Faktoren eines zweiphasigen Verbund-Gefüges /53/. Es wurden jeweils 100
Fasern je Pulvercharge am Lichtmikroskop ausgemessen. Der Wert n = 100 ist ein übli-
cher Wert für eine Stichprobenauswertung. Nach Sturges /110/ können aus der Stichpro-
bengröße n die Klassenbreite b und Klassenanzahl k, mit der die Häufigkeit dargestellt
wird, ermittelt werden. Für k gilt
k = 1 + 3,32 lg(n) Gl. 4.3
und für b
b = R/(1+3,32,lg(n)) Gl. 4.4
R stellt die Differenz zwischen größtem und kleinstem Wert der Stichprobe dar.
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4.3 Spritztechnische Herstellung der Schichten
Nach DIN EN 657 umfasst das thermische Spritzen Verfahren, bei denen Spritzzusätze
innerhalb oder außerhalb von Spritzgeräten an-, auf- oder abgeschmolzen und auf vorbe-
reitete Oberflächen aufgeschleudert werden. Die Oberflächen werden dabei nicht aufge-
schmolzen. Die Spritzschichten können dabei aus Spritzzusätzen im flüssigen oder plasti-
schen Zustand aufgetragen werden /94/.
Die Auswahl des geeigneten Spritzverfahrens erfolgt nach folgenden Kriterien: Der metal-
lische Anteil des Agglomerates muss während der spritztechnischen Verarbeitung weitge-
hend aufgeschmolzen werden. Dabei dürfen die Fasern keinen Schaden durch Verbren-
nung oder durch die mechanischen Beanspruchungen, die als Scherspannungen im lami-
naren und turbulenten Teil des Plasmastroms auftreten, erleiden. Prinzipiell wirken diese
Forderungen gegenläufig, und es muss ein Kompromiss gefunden werden. Außerdem
sollen schädliche Reaktionen zwischen Aluminium und Kohlenstoff bzw. mit der umge-
benden Atmosphäre vermieden werden. Aus diesem Grunde wurde das Plasmaspritzen in
Niederdruckatmosphäre gewählt. Zwei Varianten des Vakuumplasmaspritzens wurden für
die eigenen Untersuchungen verwendet:
das Gleichstrom-Plasmaspritzen (direct current, DC-Plasmaspritzen) und
das Hochfrequenzplasmaspritzen (HF-Plasmaspritzen).
Die Eigenschaften beider Plasmaspritzverfahren sind in Tabelle 4.2 zusammenfassend
dargestellt.
Verfahren Plasmaerzeugung Vorteile Nachteile
DC-Plasmaspritzen im Gleichstromlichtbogen
zwischen zwei Elektroden









































Tab.4.2 Vergleich DC- und HF-Plasmaspritzen
Beim Gleichstrom (DC) - Plasmaspritzen (Abb. 4.5) wird ein Lichtbogen zwischen einer
ringförmigen wolframarmierten Kupferanode und einer in die Anode hineinragenden ke-
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gelförmigen Wolframkathode gezündet. Die von der Kathode emittierten Elektronen wer-
den durch das anliegende Potenzial beschleunigt und verursachen beim Zusammenstoß
mit den einströmenden Gasatomen und -molekülen deren Dissoziation und Ionisation. Bei
Rekombination der erzeugten Plasmagasionen an den Pulverteilchen wird diese Energie
in Wärme umgewandelt, die zusätzlich das Aufschmelzen des Pulvers fördert.
Der Spritzprozess findet in inerter Atmosphäre in einem Reaktor statt. Zur Beseitigung
von Restverunreinigungen und den adsorbierten Gasen auf dem Substrat und auf der Pul-
veroberfläche wird zunächst bis zu einem Druck von ca. 10-2 bar evakuiert. Anschließend
wird der Druck durch einströmendes Argon auf den gewünschten Kammerdruck von etwa
50 bis 400 mbar erhöht, so dass der Beschichtungsprozess letztendlich in einem Grobva-
kuum stattfindet. Die Vorteile des Vakuum-Verfahrens sind jedoch nicht nur auf die
Schutzwirkung des Inertgases beschränkt, sondern auch auf verbesserte Strömungsver-
hältnisse im Plasmastrahl gegenüber dem atmosphärischen Plasmaspritzen. Bei Über-
schallverhältnissen unter kontrollierter Plasmaexpansion entsteht im „Vakuum“, d.h. mit
der gegenwärtigen Technologie bei Drücken < 200 mbar, ein langer Plasmastrahl mit
quasilaminarer Strömung, der auch zur Reduzierung der Kaltgaseinwirbelungen aus der
umgebenden Atmosphäre führt. Diese „kalten Inseln“ sind der Grund für den Geschwin-
digkeitsverlust des Plasmagases weiter stromabwärts. In diesen Bereich sinkt die Ge-
schwindigkeit des Plasmas sogar unter die der Pulverteilchen – es kommt zur Auflösung
des Strahls /109, 119, 120, 121/.
Abb.4.5 Prinzip des DC-Plasmaspritzens /95/
Generell gilt, dass bei hohem Druckgefälle zwischen dem Innenraum des Plasmagenera-
tors und der Beschichtungskammer der Plasmastrahl eine größere Beschleunigung (also
eine höhere Strahlgeschwindigkeit) erfährt, was zu verminderten Strahl-Umgebungs-
Wechselwirkungen führt. Das Auflösen des Plasmastrahls wird bei geringerem Reaktor-
druck verzögert, so dass der Strahl dadurch insgesamt länger wird und auch über eine
längere Strecke seine hohe Geschwindigkeit beibehält. Die größere Ausdehnung des
Plasmastrahls bedingt eine Abnahme der Energiedichte. Bei einer Erhöhung des Reaktor-
drucks wird die räumliche Ausdehnung des Plasmastrahls verringert und die Stoßwech-
selwirkungen zwischen Pulver und Plasma nehmen zu. Gleichzeitig nimmt die Strahl- und
damit die Partikelgeschwindigkeit ab, und die Verweilzeit der Pulver im Plasma nimmt zu.
Diese Kombination verbessert das Aufschmelzen refraktärer Metalle oder auch sehr gro-
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ber Pulver bzw. Agglomerate /96/. Zusammenfassend kann gesagt werden, dass die
Kammerdruckabsenkung einerseits zu verbesserten Strömungseigenschaften des Plas-
ma- und damit des Partikelstromes führt, aber andererseits der Energietransfer vom
Plasma zum Partikel bei geringerem Druck verschlechtert wird. In der Praxis muss daher
der Kammerdruck in Abhängigkeit vom verarbeiteten Materialsystem optimiert werden.
Eine HF-Plasmaquelle ist im Wesentlichen der Induktor eines Schwingkreises, der von
einem HF-Generator mit hochfrequenter Energie gespeist wird. Das Gas durchströmt den
Innenraum der Induktionsspule und wird dabei unter dem Einfluss der elektromagneti-
schen Felder dissoziiert und ionisiert (siehe Abb. 4.6). Durch das Fehlen von abbrandge-
fährdeten Elektroden ist der Einsatz einer breiten Palette von Gasen möglich. Der HF-
Plasmastrahl ist großvolumiger und etwa eine Größenordnung langsamer als ein DC-
Plasmastrahl (HF-Plasma 50 m/s, DC-Plasma in Atmosphäre 500 m/s und im Vakuum
1000 – 2000 m/s). Die Aufenthaltsdauer des Spritzgutes im Plasmastrahl ist somit höher,
was sich entscheidend auf das Aufschmelzverhalten auswirkt. Das Spritzgut wird im Be-
reich der Plasmaentstehung axial in den Strahl eingeblasen, so dass das beim DC-
Plasmaspritzen häufig zu beobachtende Heraustragen der Partikel aus dem Strahl verhin-
dert wird. Die Strömungsverhältnisse in konventionellen HF-Plasmaquellen führen nicht


















Abb.4.6 Prinzip des HF-Plasmaspritzens /98/
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Der Einfluss der wichtigsten Parameter beim Vakuum-Plasmaspritzen soll im Folgenden
dargestellt werden.
Die typischen Plasmagase sind Argon, Helium, Wasserstoff und Stickstoff. Temperatur
und Energieinhalt sind vom jeweiligen Gas abhängig. Plasmen aus atomaren Gasen (Ar,
He) besitzen beispielsweise bei gleicher Temperatur eine weitaus geringere Enthalpie,
also einen geringeren Wärmeinhalt, als die aus molekularen Gasen (N2, H2). Der Grund
hierfür ist vor allem die Dissoziationsenergie, die weiter stromabwärts im Plasmastrahl als
Rekombinationswärme der Moleküle frei wird.
Kurz sollen die Eigenschaften der wichtigsten „Plasmagase“ Argon, Helium und Wasser-
stoff beschrieben werden, um auf die Notwendigkeit und Möglichkeiten von Plasmagasmi-
schungen hinzuweisen /111/.
Die elektrische Leitfähigkeit wird im unteren Temperaturbereich, d.h. unter 10000 K, durch
die leichte Ionisierbarkeit von Argon bestimmt. Erst bei Temperaturen darüber tragen
auch Helium und Wasserstoff zur elektrischen Leitfähigkeit bei.
Anders verhält es sich bei der thermischen Leitfähigkeit. Da sind He und H2 die bestim-
menden Gase. Unter 10000 K weist Wasserstoff die größere thermische Leitfähigkeit auf,
darüber ist es Helium. Bei einem Mischplasma Argon/Wasserstoff allerdings, welches in
der Praxis die am häufigsten verwendete Plasmagasmischung darstellt, begründet Argon
über 10000 K vorwiegend die thermische Leitfähigkeit dieses Plasmas.
Ein weiteres Charakteristikum stellt die Viskosität des Plasmas dar. Sie hat Einfluss auf
die Impulsübertragung vom Plasma auf die Partikel und damit auf die Beschleunigung der
Spritzteilchen. Die Bedeutung der Viskosität liegt v.a. darin, dass schnelle Teilchen ge-
bremst und langsame beschleunigt werden können. Die atomaren Gase bestimmen vor-
wiegend die Viskosität. Dabei führen bei niedrigeren Temperaturen Argon und Helium zu
ähnlichen Viskositäten, bei höheren Temperaturen ist ein Heliumplasma deutlich viskoser.
Die Enthalpie charakterisiert den Energieinhalt. Sie ist bei molekularen Gasen höher als
bei den atomaren Gasen und steigt mit höheren Temperaturen an.  Dies führt dazu, dass
in einem molekülgashaltigen Plasma in der Regel verbesserte Aufschmelzbedingungen für
das Material herrschen.
Neben dem Plasmagas bzw. dem Plasmagasgemisch besitzen weitere Parameter, die
kurz vorgestellt werden sollen, einen entscheidenden Einfluss auf den Spritzprozess:
Die elektrische Leistung wird durch die Stromstärke geregelt und verändert Temperatur
und Geschwindigkeit des Plasmas. Auch der Kammerdruck, also der Arbeitsdruck im Re-
zipienten, beeinflusst die Geschwindigkeit des Plasmas. Je geringer der Arbeitsdruck,
desto höher ist die Geschwindigkeit, was im Überschall- (supersonischen) Bereich in Ab-
hängigkeit von der Austrittsgeometrie der Düse zur Ausbildung von Machschen Knoten
führen kann. Außerdem werden die Dichte des Plasmas abgesenkt und die Wechselwir-
kungen zwischen Plasma und Partikeln reduziert. Der längere Plasmastrahl erhöht hinge-
gen wieder die Wechselwirkungen zwischen Plasmastrahl und Partikeln.
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Maßgeblich ist auch, welche Düsenform eingesetzt wird. Einfache Ausführungen, z.B. ei-
ne Zylinder- oder Konusdüsenform, führen beim DC-Plasmaspritzen bei ausreichendem
Druckgefälle zur schon erwähnten Ausbildung der Machschen Knoten. Diese Knoten wei-
sen zwar auf eine Überschallströmung hin, aber die Entstehung periodischer Verdün-
nungs- und Verdichtungsbereiche mit Drucksprüngen und verstärkter Wechselwirkung und
Einbeziehung des kalten Umgebungsgases, was den Strahl rasch zum Abkühlen und Ab-
bremsen bringt, wird dadurch gefördert. Das Druckpotenzial wird also nicht vollständig in
die axiale Strömungsenergie des Plasmas umgesetzt.
Nur bei kontrolliert expandierenden Düsen („Laval“-Düsen) und angepassten Druckver-
hältnissen entspricht der Innendruck im Strahl bei Austritt dem Druckwert des Außenbe-
reichs, und die Strömungslinien sind über den gesamten Querschnitt nahezu achsenpa-
rallel. So beschaffene Plasmastrahlen sind homogen und schneller und geben die Mög-
lichkeit, das Pulver unter kontrollierten Bedingungen mit dem Plasma in Wechselwirkun-
gen treten zu lassen. Beim HF-Plasmaspritzen kann durch die geeignete Wahl der Dü-
senform ebenfalls Einfluss auf die Strömungsverhältnisse genommen werden. Dabei wer-
den in jüngster Zeit Verhältnisse geschaffen, die Überschallbedingungen erlauben /123/.
Der Spritzabstand, also der Abstand zwischen Plasmagenerator und Substrat, muss so
optimiert werden, dass einerseits die thermische Belastung des Substrates nicht zu hoch
wird und andererseits die Erstarrung der schmelzflüssigen Teilchen noch nicht vor dem
Auftreffen auf dem Substrat einsetzt. Der Spritzabstand besitzt somit einen direkten Ein-
fluss auf die Porosität der Schicht und den Auftragswirkungsgrad.
Es sei noch darauf hingewiesen, dass die Strömungs- und Strahlgeschwindigkeit des
Plasmas durch höhere Primärgasdurchsätze ansteigt. Gleichzeitig wird der Kaltgasmantel,
der den heißen Plasmabereich umgibt, dicker und dichter, was eine höhere Spannung und
einen höheren elektrischen Energieumsatz der Hochstromentladung und damit eine ge-
steigerte Plasmaenthalpie ergibt. Wird bei höherem Gasdurchsatz die elektrische Leistung
des Plasmagenerators nicht mit erhöht, sinken die mittlere massenspezifische Enthalpie
und die mittlere Temperatur des Plasmas.
Das DC-Vakuumplasmaspritzen wurde mittels statistischer Versuchsplanung derart opti-
miert, dass die Faserschädigung sowohl bei der Förderung als auch im Plasma und beim
Aufprall auf das Substrat minimiert ist /97/. Die thermische Belastung der Fasern ist durch
das Arbeiten im Grobvakuum einer Ar-Atmosphäre relativ gering. Die Oxidation der Fa-
sern wird verhindert. Weitaus schwieriger ist es, die hohe kinetische Energie beim Vaku-
umplasmaspritzen zu kompensieren, die beim Aufprall der Fasern auf das Substrat zu
Faserbrüchen führen kann. Zwei Hauptziele lagen der Versuchsplanung zugrunde: Eine
hohe thermische Energie ist notwendig, um die verhältnismäßig großen Agglomerate, die
außerdem durch eine geringe Packungsdichte gekennzeichnet sind, aufzuschmelzen. Ei-
ne geringe kinetische Energie des Plasmas ist erwünscht, um die mechanische Faser-
schädigung während des Spritzens zu begrenzen. Um hohe Energieinhalte des Plasmas
zu erhalten, wurde mit einem Plasmagasgemisch Argon/Wasserstoff gearbeitet. Die kine-
tische Energie, die auf das Spritzgut und im besonderen auf die Fasern wirkt, kann bei-
spielsweise durch größtmögliche Spritzabstände reduziert werden. Dabei bedeutet größt-
möglich, dass die aufgeschmolzenen Materialtropfen nicht vor dem Auftreffen auf dem
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Substrat wiedererstarren dürfen. Die Versuche wurden an einer VPS-Anlage der Firma
Plasmatechnik durchgeführt (Abb. 4.7). Die optimierten Parameter für das DC-
Plasmaspritzen sind in Tabelle 4.3 zusammengefasst.
Plasmaeigenschaften





Pulverförderrate 3 - 5 g/min
Fördergas Ar 3 SLpM
Tab.4.3 Optimierte Parameter für DC-Plasmaspritzen
Abb.4.7 Anlage zum DC-Plasmaspritzen, TU Chemnitz, Lehrstuhl für Verbundwerkstoffe
Um die Unterschiede zwischen HF- und DC-Plasmen und deren Einfluss auf die gespritz-
ten Kompositschichten zu bestimmen, wurden Versuche mittels HF-Plasmen am DLR-
Institut für Technische Thermodynamik in Stuttgart durchgeführt. Dazu wurden Agglome-
rate im Korngrößenbereich von 250 bis 315 µm verarbeitet. Die Tabelle 4.4 gibt einen Ü-
berblick über die gewählten Bedingungen beim HF-Plasmaspritzen. Weiterhin ist in Abbil-
dung 4.8 die Anlage zum HF-Plasmaspritzen dargestellt.
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Zentralgas 40 SLpM Ar




Pulverförderrate 3 - 5 g/min
Fördergas 5 SLpM Ar
Tab.4.4 Optimierte Spritzbedingungen für das HF-Plasmaspritzen
Abb.4.8 Anlage zum HF-Plasmaspritzen, DLR-Institut für Technische Thermodynamik, Stuttgart
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4.4 Untersuchungen an den plasmagespritzten Schichten
4.4.1 Mikrostruktur
Aufgabe der Mikrostrukturuntersuchungen an den gespritzten Kompositschichten ist es,
entsprechend den stereologischen Faktoren nach Ondracek /53/ (Kap. 2.2.2) Aussagen
treffen zu können hinsichtlich:
- Gefügemerkmalen, wie der Matrixausbildung, dem Faser- und Porengehalt (Phasenkon-
zentrationsfaktor) und der Faserlängenverteilung (Formfaktor) ,
- der Faserorientierung (Orientierungsfaktor) und
- der Fasereinbettung sowie dem Grenzflächenverhalten.
Dazu bietet sich neben den licht- und elektronenmikroskopischen Verfahren, einschließ-
lich der Bildanalyse, die gravimetrische Analyse der Schichten nach nasschemischem
Auflösen an.
An metallographisch präparierten Querschliffen erfolgte mittels quantitativer Bildanalyse
die Ermittlung der Faser- und Porengehalte. Die Anzahl der Messfelder wurde so festge-
legt, dass mit mindestens 2 mm2 Probenfläche ein repräsentatives Ergebnis erzielt wer-
den konnte. Durch die unterschiedlichen Grautöne von Matrixmaterial, Kohlenstofffasern
und Poren konnten problemlos alle 3 Komponenten erfasst werden. Unter 4.2.3 ist die
Vorgehensweise für die eingebetteten Pulver bereits beschrieben. Durch die Bestimmung
der Porosität können auch Aussagen zum Aufschmelzverhalten der Aluminiumpulverteil-
chen getroffen werden. Außerdem wird dabei der Zusammenhang zwischen Faservertei-
lung, besonders Faserzusammenballungen, und dem Porenanteil, deutlich.
Für die Bestimmung der Faserlängen bzw. der Faserlängenverteilung wird zunächst nass-
chemisch der metallische Bestandteil der Schicht aufgelöst. Der Prozess wird, wie in
4.2.3 für die Agglomerate beschrieben, unter Nutzung von Natriumhydroxidlösung und
anschließendem Abfiltern über Glasfritten durchgeführt. Er dient sowohl zur Bestimmung
des Fasergehaltes als auch zur Ermittlung der Faserlängenverteilung in Abhängigkeit vom
Ausgangspulver und den Spritzbedingungen. Das Ausmessen der Fasern kann visuell am
Lichtmikroskop oder durch automatische Bildanalyse erfolgen. Die herausgelösten Fasern
werden dazu auf einem Objektträger fixiert. Zur statistischen Absicherung der Messungen
wird genau wie zur Bestimmung der Faserlängenverteilung in den Agglomeraten die
Stichprobenmenge n = 100 gewählt, um daraus die Klassenanzahl k und Klassenbreite b
zu ermitteln (siehe Gl. 4.3 und 4.4.).
Für die Untersuchungen zur Faserausrichtung wurde eine sehr einfache Methode gewählt,
da die in Kapitel 2.2.2 vorgestellten Möglichkeiten zur exakten Bestimmung der Faserori-
entierung den Rahmen dieser Arbeit gesprengt hätten. Die Faserausrichtung wurde ledig-
lich visuell mittels Bildanalyse am Querschliff der Kompositschichten ermittelt. Ziel dieser
Untersuchungen sollte sein, festzustellen, inwieweit sich eine planar-isotrope Verteilung
der Fasern, die im Kapitel 2.3.2 als für den Verschleiß günstigste Faserverteilung be-
schriebene, während des Spritzens einstellt. Um den Messaufwand sinnvoll zu gestalten,
wurde in nur einer Ebene, nämlich senkrecht zur Überlaufrichtung des Plasmagenerators,
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die Orientierung der Fasern bestimmt. Liegt dort eine Vorzugsorientierung vor, kann man
von planar-isotroper Verteilung sprechen. An Querschliffen (Probennahme wie Abb. 4.9)
wurden die Anteile von senkrecht, parallel und schräg angeschnittenen Fasern quantitativ
erfasst. Das Vorhandensein der Faseranschnitte (senkrecht, längs, schräg) deutet bereits
darauf hin, dass lediglich in einer Ebene eine Vorzugsorientierung nachweisbar sein kann.
Senkrecht angeschnittene Fasern erscheinen kreisrund (entsprechend dem Faserdurch-
messer) und liegen immer parallel zur Substratoberfläche. Längs angeschnittene Fasern
sind als Rechteck und schräg angeschnittene als Ellipse oder Dreieck, wenn das Fase-
rende in den Schnitt fällt, dargestellt. Liegen die schräg oder längs angeschnittenen Fa-
sern nicht parallel zum Substrat, ist es notwendig, den Winkel α zu bestimmen, mit dem
die Faserachse von der Referenzebene, im vorliegenden Fall die Ebene parallel zum
Substrat, abweicht. Dazu werden in einem Koordinatensystem von 0° bis 180° 16 Winkel-
klassen mit einer Klassenbreite von 11,25° festgelegt, siehe Abb. 4.10.










Abb.4.10 Koordinatensystem zur Festlegung der Faserorientierung
Der Nullpunkt des Koordinatensystems wird jeweils in den Fasermittelpunkt gelegt und
der Winkel α, d.h. der Winkel bzw. Winkelbereich, in dem die Faserachse liegt, ermittelt.
Die Anzahl der Fasern je Winkelbereich wird tabelliert und in einem Histogramm erfasst.
Sinnvoll ist die Bestimmung der Faserorientierung in Abhängigkeit von der Schichtdicke
und dem Spritzverfahren. Es wurden sowohl bei den DC- als auch den HF-
plasmagespritzten Schichten die Faserorientierung bei Schichtdicken zwischen 200 µm







Besonderes Interesse wird auf die Charakterisierung der Grenzfläche Faser/Matrix gelegt.
Im Gegensatz zu anderen Verbundwerkstoff-Herstellungsverfahren ist beim thermischen
Spritzen und insbesondere dem Vakuumplasmaspritzen mit sehr kurzen Prozess- bzw.
Reaktionszeiten zu rechnen. Daraus resultieren auch besondere Bedingungen bei der
Ausbildung der Grenzfläche.
Zur allgemeinen Bewertung der Fasereinbettung bietet sich die Untersuchung von Bruch-
flächen an. Dabei soll erkannt werden, wie das Aufschmelzverhalten der Matrix zu be-
werten ist, inwieweit eine Benetzung zwischen schmelzflüssiger Matrix und Kohlenstofffa-
ser erfolgt und welcher Schädigungsmechanismus (z.B. pull-out-Effekt) nach einer Biege-
beanspruchung auftritt.
Detaillierte Aussagen zur Grenzflächenbeschaffenheit können mittels Transmissionselekt-
ronenmikroskopie erhalten werden. Dabei werden die Proben durch Schleifen, Dimpeln
und Ionendünnung auf eine Probendicke von weniger als 250 nm geätzt. Die Durchstrah-
lung mit Elektronenstrahlen dieser sehr dünnen Probenscheiben ermöglicht es, den
Grenzflächenbereich Faser/Matrix systematisch zu untersuchen. Ziel dieser Untersuchun-
gen ist es, einerseits eventuell entstandene Phasen zwischen Matrix und Faser zu
bestimmen und andererseits mögliche Mikrospalte zwischen Faser und Matrix zu erken-
nen, die auf eine unvollständige Einbettung der Fasern schließen lassen. Die Präparation
der TEM-Proben gestaltet sich im vorliegenden Fall äußerst schwierig. Für eine umfas-
sende Beobachtung wurden Probenschnitte angefertigt, die die Fasern sowohl längs als
auch quer schneiden. Dabei musste gewährleistet sein, dass die Schnitte genau senk-
recht bzw. genau waagerecht zu den Fasern ausgeführt wurden. Eine leichte Schräglage
der Fasern wirken sich gravierend auf die Abbildung aus, da dann die Grenzfläche nur als
ein diffuser Bereich zu sehen ist. In Abb. 4.11 ist dieser Effekt bei quer angeschnittenen
Fasern dargestellt. Im rechten Beispiel steht die Faser nicht vollkommen senkrecht in der
zu durchstrahlenden TEM-Probe. In diesem Fall wird die Grenzfläche so unscharf abge-
bildet, dass weder Aussagen zu Mikrospalten noch zu Reaktionsprodukten gemacht wer-
den können. Im linken Fall liegt die Faser optimal im Schnitt und die Grenzfläche wird als
„wahre“ Grenzfläche mit einem deutlichen Intensitätspeak scharf abgebildet.
Bei den längs angeschnittenen Fasern erscheint das Problem in ähnlicher Art und Weise,
Abb. 4.12. Im rechten Beispiel ist durch die leichte Schräglage der Faser im Schnitt die
Grenzfläche in der Abbildung nur unscharf zu erkennen, während im linken Beispiel die
Faser optimal längs angeschnitten ist und die Grenzfläche scharf erscheint.
Die am Transmissionselektronenmikroskop bestehende Rasterelektronenmikroskopieein-
richtung wurde genutzt, um zusätzlich Oberflächenaufnahmen von den dünnen Proben-
schnitten zu fertigen.
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Abb.4.11 Schatteneffekt bei TEM-Präparation mit schräg angeschnittener Faser (Querschnitt)




Die Untersuchungen zum Verschleißverhalten der gespritzten Kompositschichten müssen
entsprechend den auftretenden Mechanismen und dem Werkstoffaufbau ausgewählt wer-
den. Thermisch gespritzte Schichten sind aufgrund des lamellaren Aufbaus grundsätzlich
stark inhomogen (beispielsweise im Vergleich zu PVD-Schichten). Diese Inhomogenität
wird durch die Einlagerung der Kurzfasern noch verstärkt. Somit bietet sich die Ver-
schleißprüfung lokaler Werkstoffbereiche nur dann an, wenn man speziell das Verhalten
der einzelnen Fasern untersuchen will. Dafür kommt die Prüfeinrichtung zur Ermittlung
des Abrasionsverschleißes in Frage. Zur Ermittlung relevanter Verschleißkenngrößen sind
die integralen Verfahren besonders gut geeignet. Diese erfassen einen größeren Werk-
stoffbereich, so dass kleinere Schichtinhomogenitäten das Prüfergebnis nicht verfälschen
können. Zu den integralen Prüfverfahren zählen die Gleitverschleißprüfung und die Prü-
fung mittels Schwingverschleißtribometer, die im Folgenden beschrieben werden. Die
Prüfbedingungen wurden in Anlehnung an die Prüfung von unverstärktem Aluminium bzw.
von thermisch gespritzten metallischen Schichten gewählt. Entscheidend für das Ver-
ständnis des ablaufenden Verschleißes sind die mikroskopischen Beobachtungen der
Verschleißspuren im Rasterelektronenmikroskop.
4.4.2.2 Schwingverschleißprüfung
Bei der Schwingverschleißprüfung wird einer der beiden Kontaktpartner relativ zum ande-
ren mit Amplituden im Submillimeter- bis Millimeter-Bereich oszillierend bewegt. Dies hat
den Vorteil, dass auch mit kleinen Prüfkörpern der Verschleiß an Probe- und Gegenkörper
ermittelt werden kann. Die Methode wird häufig angewendet, um erste Aussagen über das
Verschleißverhalten modifizierter oder neuentwickelter Werkstoffe oder von Beschichtun-
gen zu erhalten. Sie ist bisher jedoch noch nicht genormt /100/. Es wird bevorzugt mit
einer Kugel/Scheibe-Anordnung geprüft, wie sie auch in der Gleitverschleiß-Prüfung in
DIN 50324 /101/ vorgeschlagen wird. Der zu charakterisierende Werkstoff wird dabei in
Form einer Scheibe oder eines Ringes eingesetzt, gegen den die Kugel gedrückt und os-
zillierend bewegt wird. Die Verschleißspur hat eine Kalottenform. Die Anforderungen an
den zu prüfenden Körper sind relativ gering. Es wird lediglich eine ebene Prüffläche von 2
mm x 4 mm je Kalotte (also je Verschleißtest) benötigt. Das Prinzip des Schwingver-
schleißprüfstandes ist in Abb. 4.13 dargestellt und die Prüfbedingungen sind in Tabelle
4.5 zusammengefasst. Es wurden je Schichtvariante 3 Proben untersucht und jeweils 3
Prüfungen durchgeführt.
Als tribologische Kenngröße wird der lineare Verschleiß wL berechnet. Dazu werden die
Weite der Kalotte d (Verschleißspur) und der Radius des Gegenkörpers R bestimmt und











Geometrie R = 4 mm
Schwingweite x = 1 mm
Frequenz f = 20 Hz
Normalkraft FN = 0,5 N









Abb.4.13 Prinzipskizze der Schwingverschleißprüfung
4.4.2.3 Gleitverschleißprüfung
Die Gleitverschleißprüfung arbeitet nach dem Prinzip Buchse/Scheibe, wobei der zu prü-
fende Körper die Scheibe darstellt, Abb. 4.14.
Der konstant mit einer Kraft FN belastete Gegenkörper in Form der Buchse bewegt sich
rotierend mit einer definierten Geschwindigkeit über den zu prüfenden, fest gelagerten
Körper und verursacht darin eine ringförmige Verschleißspur. Weiterhin dient diese Prü-
fung insbesondere der Ermittlung des wirkenden Verschleißmechanismus, wobei die Ver-
schleißspuren und die Verschleißpartikel mikroskopisch untersucht werden. Aufgrund der
größeren Verschleißspur im Vergleich zur Schwingverschleißprüfung ist der Gleitver-
schleiß für diese Beurteilung besonders geeignet. Die Untersuchung gilt sowohl dem Fa-
serverhalten als auch dem Verhalten der Matrix in der Verschleißspur. Die Ergebnisse
4 Versuchsdurchführung 65
werden mit denen des unbeeinflussten Werkstoffs verglichen. Es wurden je Schichtvari-
ante 3 Proben untersucht und jeweils 3 Prüfungen durchgeführt.
Die tribologische Kenngröße, die ermittelt wird, ist die lineare Verschleißintensität Ih. Sie
charakterisiert das Verhältnis von Verschleißtiefe (hv) zu Verschleißweg (s) und kann mit






= [µm/km] Gl. 4.6
Die Verschleißtiefe hv der Verschleißspur wird mittels Tastschnittgerät bestimmt. An 8
Messpunkten, die gleichmäßig über die Spur gelegt sind, wird die Tiefe bestimmt und





Abb.4.14 Prinzipskizze der Gleitverschleißprüfung
Parameter Beschreibung
Gegenkörper C100W 1, gehärtet
Geometrie Hohlzylinder
Innendurchmesser di = 5 mm,
Außendurchmesser da = 7 mm
Verschleißweg s = 1667 m
Normalkraft FN = 20 N




Tab.4.6 Bedingungen für die Gleitverschleißprüfung
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4.4.2.4 Abrasionsverschleißprüfung
Die Abrasionsverschleißprüfung wurde nur ergänzend durchgeführt, um das Verhalten der
Fasern bei einer lokalen Verschleißbeanspruchung zu charakterisieren.
Das Verfahren beruht auf dem in Abb. 4.15 schematisch dargestellten Prinzip. Die Prü-
fung erfolgt derart, dass der mit einer Normalkraft belastete Vickersindenter (Gegenkör-
per) in den Probekörper eindringt und durch eine sehr geringe Horizontalbewegung der
Probe ein Ritz in den zu prüfenden Werkstoff eingebracht wird. Die dabei auftretende
Tangentialkraft FT wird kontinuierlich registriert. Aus den geometrischen Daten des Ritzes
(Ritztiefe und Ritzbreite), also der Fläche AR, und der Tangentialkraft FT, kann die Ritz-
energiedichte wR als ein Maß für den Abrasionswiderstand eines Werkstoffes berechnet
werden. Weiterhin wird aus der Form des Ritzes, also dem Schadensbild, darauf ge-
schlossen, ob es sich um Furchen (Mikropflügen), Abrasion mit Spanbildung oder Abrasi-
on mit großflächigem Ausbruch (Mikrobrechen) handelt.
Für die vorliegenden Schichten dient diese Verschleißprüfung dazu, zu ermitteln, welche
Wirkung die eingelagerten Fasern auf den Verlauf bzw. die Form des induzierten Ritzes
haben. Tabelle 4.7 gibt die Prüf- und Randbedingungen der Abrasionsverschleißprüfung
wieder.
FN
Abb.4.15 Prinzipskizze der Abrasionsverschleißprüfung
Parameter Beschreibung
Gegenkörper Diamant
Geometrie Vickerspyramide mit Öffnungs-
winkel 136°
Normalkraft FN = 0,2 N





Tab.4.7 Bedingungen für die Abrasionsverschleißprüfung
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5 Ergebnisdarstellung und Diskussion
5.1 Charakterisierung der Agglomerate
5.1.1 Fasergehalt
Die gravimetrischen Untersuchungen der Pulver ergaben, dass der mittlere Fasergehalt in
den unterschiedlichen Chargen bei 13 Masse-% (160 - 200 µm) bzw. 14 Masse-% (200 -
315 µm) liegt. Zur besseren Vergleichbarkeit mit den Ergebnissen aus der Bildanalyse ist
eine Umrechnung in Volumenprozent sinnvoll: 19 Vol.-% für die Charge 160 - 200 µm
bzw. 20 Vol.-% für die Charge 200 - 315 Vol.-%. Die Ergebnisse der Bildanalyse liegen
unter diesen Werten und lassen sich damit begründen, dass, wie bereits erwähnt, Reste
von Na2CO3 an den Fasern haften bleiben und damit ein höherer Fasergehalt vorge-
täuscht wird.
Abb. 5.1 zeigt einzelne Granulate im Schliffbild. Deutlich zu erkennen sind die unter-
schiedlichen Grautöne für Fasern (grau), Aluminium (weiß) und die mit Einbettmittel ge-
füllten Agglomerat-Hohlräume (schwarz). Durch die regellose Anordnung der Fasern kann
bei der gewählten Messfeldgröße ein statistisch abgesicherter Wert für den Fasergehalt
ermittelt werden. Er liegt bei beiden Chargen bei 16 Vol.-%. Der Fehler bei der Bildanaly-
se wird daher als geringer eingeschätzt als der Fehler bei den nasschemischen Untersu-
chungen. Für alle folgenden Ausführungen wird von einem Fasergehalt im Agglomerat von
16 Vol.-% ausgegangen. Auch in der Literatur wird den stereologischen Verfahren die
größere Genauigkeit im Vergleich zu den chemischen Verfahren zugeschrieben, wie in
Kapitel 2.2.2 bereits dargestellt /36/, da auch Poren oder eine weitere Phase erfasst wer-
den können. Um deutlich zu machen, wie unterschiedlich die Werte für den ermittelten
Fasergehalt sind und welche Bedeutung die richtige Wahl des Verfahrens zu dessen Be-
stimmung hat, sind die Ergebnisse aus Bildanalyse und gravimetrischer Bestimmung mit










Fasergehalt Ausgangsmasse: 10 16
Charge / Fasergehalt:
160 – 200 µm





Tab.5.1 Gegenüberstellung der Ergebnisse der Fasergehaltsbestimmung
68
Die Bildanalyse gestattet ebenfalls Aussagen zur Packungsdichte der Agglomeratpulver.
Mit steigender Agglomeratgröße nimmt die Dichtheit der Granulate zu, was allerdings erst
in den Agglomeratgrößen oberhalb 500 µm deutlicher zu sehen ist. Die näher untersuch-
ten Chargen (-200 +160 µm und -315 +200 µm) weisen diese Unterschiede nicht auf. Es
kann daher bei beiden Pulvern von einer Porosität von etwa 20 Vol.-% ausgegangen wer-
den.
50 µm
Abb.5.1 Einzelne Granulate im Schliffbild
5.1.2 Faserlängen bzw. Faserlängenverteilung
Kritische Faserlänge
Die Bestimmung des Formfaktors, d.h. der mittleren Faserlänge bzw. der Faserlängen-
verteilung, ist besonders bei der Charakterisierung von Kurzfaserverbundwerkstoffen
wichtig, weil damit abgeschätzt werden kann, inwieweit die volle Faserfestigkeit zur
Spannungsübertragung, und damit zur Festigkeitssteigerung, entsprechend dem Shear-
Lag-Modell ausgenutzt werden kann, siehe Kapitel 2.2. Auch wenn bei den untersuchten
Schichten das Verschleißverhalten und nicht das Festigkeitsverhalten im Vordergrund
steht, wird zur Einschätzung des Eigenschaftspotenzials der Schichten die Faserlänge als
ein entscheidendes Kriterium gesehen.
Die kritische Faserlänge kann nach Ibe und Penkawa nach Gl. 2.8 /66/ berechnet werden.
Für die gewählte Eigenschaftskombination Aluminium und Kohlenstofffasern gilt:
Für die Spannung σ*m (Matrixfließspannung) wird vereinfacht angenommen, dass sie etwa
der Hälfte der Summe von Bruchfestigkeit und Streckgrenze entspricht; für Al99,5:
σ*m = 80 MPa
d = 7 µm (Faserdurchmesser)
σBF = 3000 MPa (Bruchfestigkeit der Fasern, Tab. 4.1)
Die kritische Faserlänge für die verwendeten Kohlenstofffasern (Tab. 4.1) beträgt ca. 250
µm. Das entspricht einem Formfaktor von ca 35.
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Faserlängenverteilung
Die Faserlängenverteilungen wurden basierend auf einer Stichprobenmenge n = 100 er-
mittelt. Nach den Gleichungen 4.3 und 4.4 wurden für die Klassenanzahl k der Wert 7 und
für die Klassenbreite b der Wert 5 errechnet. Statt der Faserlänge wurde der Formfaktor
ermittelt.
Somit gilt:
Klasse 1: Formfaktor 5 – 10
Klasse 2: Formfaktor 10 – 15, usw. Klasse 7: Formfaktor 35 – 40
Abb. 5.2 zeigt die Faserlängenverteilungen der beiden Pulverfraktionen 160 – 200 µm und
200 – 315 µm.
Abb.5.2 Faserlängenverteilung in unterschiedlichen Pulverchargen
Wie zu erwarten, können in den verschiedenen Kornfraktionen unterschiedliche Faserlän-
genspektren nachgewiesen werden. Das Spektrum ist bei den größeren Agglomeraten zu
längeren Fasern verschoben: die Klassen 3 –5 mit den Formfaktoren 15-20, 20-25 und
25-30 zeigen deutlich höhere Anteile. Überraschend ist, dass in den kleineren Agglome-
raten neben den höheren Anteilen der sehr kurzen Fasern auch die sehr langen Fasern
häufiger vorliegen.
Zusätzlich wurden aus der Stichprobe n = 100 die mittleren Faserlängen nach Gl. 2.2 be-
rechnet und in Tabelle 5.2 zusammen gefasst. Zwei Berechnungen wurden durchgeführt:
der Mittelwert aus allen Klassen und der Mittelwert aus den Klassen mit den höchsten
























Aus den Tabellenwerten wird offensichtlich, dass die Faserlänge mit der Agglomeratgröße
korreliert, auch wenn die Unterschiede gering sind. Die mittlere Faserlänge ist mit 138 µm
in den 200 – 315 µm großen Agglomeraten zwar länger als in den 160 – 200 µm großen
Agglomeraten, liegt aber weit unter der kritischen Faserlänge von 250 µm bei der ge-
wählten Faser/Matrix-Kombination. Nur ein Bruchteil der Fasern (ca. 5 %) kann die kriti-
sche Faserlänge aufweisen. Weitere Schlussfolgerungen zur kritischen Faserlänge wer-
den im Zusammenhang mit den Eigenschaften der Kompositschichten dargestellt.
Pulvercharge 160 – 200 µm 200 – 315 µm
alle Klassen 138 µm 140 µm
Klasse 2 - 5 132 µm 138 µm
Tab.5.2 Mittlere Faserlängen in den Agglomeraten
Es kann zusammengefasst werden, dass die beiden untersuchten Pulverchargen ähnliche
Eigenschaften aufweisen. Die Unterschiede bezüglich Fasergehalt und mittlere Faserlän-
ge sind minimal. Aus der Faserlängenverteilung lassen sich jedoch einige Differenzen
erkennen. Dadurch sollte ein Einfluss auf die Kompositschichten zu erwarten sein.
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5.2 Mikrostruktur der plasmagespritzten Kompositschichten
5.2.1 Gefügeausbildung und Fasergehalt
Mit den unterschiedlichen Plasmaspritzverfahren können entscheidende Unterschiede im
Aufbau der thermisch gespritzten Schichten mit eingelagerten Kurzfasern festgestellt
werden.
Das Gefüge einer mittels DC-Plasmaspritzen hergestellten Kompositschicht (Agglomerat-
größe 200 – 315 µm) ist in den folgenden Abbildungen (5.3, 5.4) jeweils in einem Quer-
und einem Längsschliff dargestellt. Es ist gekennzeichnet durch
- eine vollständig aufgeschmolzene Aluminiummatrix, in der die Fasern weitgehend ho-
mogen eingebettet sind,
- einen mittleren Fasergehalt von 8 Vol.-% und
- einer Porosität von 5 Vol.-% (jeweils bestimmt durch Bildanalyse).
Die Porosität ist in den Schichtbereichen höher, in denen es zu Faseransammlungen
kommt. Bei Zusammenballungen der Fasern ist es nicht möglich, dass sich das nur kurz-
zeitig schmelzflüssige Aluminium gleichmäßig ausbreitet. Die Fasern wirken als Barrieren
und es entstehen kleine Hohlräume in der Schicht. Werden die Agglomerate im REM be-
trachtet, sind diese Faserzusammenballungen bereits zu erkennen (Abb. 4.4). Die lokale
Konzentration von Fasern erfolgt also nicht während des Spritzens, sondern kann auf den
Agglomerataufbau zurückgeführt werden. Kompositschichten aus den feineren Agglome-
raten mit –200 +160µm weisen geringere Fasergehalte von maximal 6 Vol.-% auf. Aus
diesem Grunde wird auf diese Schichten im Folgenden nur noch in einigen Untersuchun-
gen zurückgegriffen.
Abb.5.3  Querschliff einer DC-plasmagespritzten Schicht Abb.5.4  Längsschliff einer DC-plasmagespritzten Schicht
Die Experimente mittels HF-Plasma ergaben große Unterschiede in der Mikrostruktur der
Spritzschichten im Vergleich zu DC-plasmagespritzen Schichten. Die Abbildungen 5.5 und
5.6 zeigen Quer- und Längsschliff einer HF-plasmagespritzte Schicht.
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Abb.5.5  Querschliff einer HF-plasmagespritzten Schicht Abb.5.6  Längsschliff einer HF-plasmagespritzten Schicht
Der entscheidende Unterschied gegenüber den DC-plasmagespritzten Schichten ist der
erhöhte Fasergehalt. Er liegt bei etwa 12 Vol.-%. Es treten also geringere Faserverluste
auf. Jedoch sind die Schichten durch eine höhere Oberflächenrauheit und Porosität ge-
kennzeichnet. Erklärungen dafür liegen in den Charakteristika des HF-Plasmaspritzens.
Wie in Punkt 4.3. bereits erläutert, liegen im HF-Plasma andere Strömungsbedingungen
als im DC-Plasma vor, die dazu führen, dass geringere Geschwindigkeiten, also eine ge-
ringere kinetische Energie, existieren, die in längeren Verweilzeiten des Spritzgutes im
Plasma resultieren. Einerseits führen die geringeren Geschwindigkeiten im Plasma und
die damit verbundenen längeren Verweilzeiten zur besseren Durchwärmung der Agglome-
rate. Andererseits resultieren aus der geringen kinetischen Energie beim Aufprall auf dem
Substrat die erhöhten Rauheiten und die erhöhte Porosität. Das bessere Durchwärmen
schlägt sich in einem erhöhten Auftragswirkungsgrad nieder.
Ein anderer Aspekt, der das Spritzergebnis beeinflusst, besteht im Aufbau der Spritzanla-
ge, d.h. in der Anordnung von Plasmaquelle und Substrat. Die Plasmaquelle ist so ausge-
richtet, dass sie sich senkrecht über dem Substrat befindet, die Spritzrichtung ist also im
Vergleich zur DC-Spritzanlage vertikal. Wie bereits erwähnt, erfolgt auch die Materialin-
jektion parallel zur Plasmaachse. Mit dieser Anordnung werden Spritzgut- und speziell
Faserverluste nochmals reduziert. Agglomerate, die unter DC-Spritzbedingungen nicht zur
Schichtbildung beitragen können, da sie zerbrechen oder nicht vollständig aufgeschmol-
zen werden, können bei der vertikalen Plasmaquelle-Substrat-Anordnung noch auf dem
Substrat aufgefangen werden, indem sie vom nachfolgenden schmelzflüssigen Material
mit in die Schicht eingebettet werden. Das hat zur Folge, dass sowohl das Aufschmelz-
verhalten der Matrix nicht immer zufriedenstellend ist, als auch die Fasereinbettung Defi-
zite aufweist.
Die Morphologie der obersten Spritzlage einer HF-plasmagespritzten Schicht ist in Abbil-
dung 5.7 zu sehen. Besonders das Ausbreitungsverhalten einzelner „splats“ (Schmelzfla-
den) beim Auftreffen auf dem Substrat kann hiermit gut dargestellt werden. Es wird fest-
gestellt werden, dass das schmelzflüssige Aluminium gut fließt, allerdings von den Fasern
in der Ausbreitung behindert wird. Einzelne Fasern werden als Hindernis noch überwun-
den, jedoch ist gut zu erkennen, wie mehrere Fasern als Barriere für das Fließen der
Schmelze wirken. Die Fasern liegen in beliebiger Richtung in der Matrix. Sie werden nicht
automatisch in eine Lage parallel zum Substrat gebracht sondern verbleiben statistisch
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orientiert in der erstarrten Matrix. Lediglich nachfolgende schmelzflüssige Matrixteilchen
können Orientierungseffekte bewirken, indem sie herausstehende Fasern abbrechen und
die Bruchstücke in die Schicht einbetten.
Abb.5.7 REM-Aufnahme der Oberfläche einer HF-plasmagespritzten Schicht
Wie bereits erwähnt, muss mit Faserverlusten bei der spritztechnischen Verarbeitung der
Agglomerate gerechnet werden. Die Verluste können in den verschiedenen Teilschritten
des Spritzprozesses auftreten:
− bei der Förderung,
− bei der Injizierung ins Plasma,
− bei der Verwirbelung der aufgeschmolzenen Agglomerate im Plasma durch Dichtetren-
nung sowie
− beim Aufprall auf das Substrat.
Fasern, die nur lose im Agglomerat verankert sind, werden bereits während der Förderung
aus den Agglomeraten herausgerissen, und überstehende Fasern brechen ab. Dieser
Anteil der Faserschädigung wird als gering angesehen.
Entscheidender ist der Verlust, der beim Injizieren ins Plasma und dem anschließenden
Aufschmelzen des Agglomerates entsteht. Wie in 5.1.1 dargestellt, sind die aus unter-
schiedlichen Komponenten aufgebauten Agglomerate auch durch eine geringe Dichtheit
gekennzeichnet, die das Aufschmelzen erschweren. Beim Vergleich der Wärmeleitfähig-
keit von Al99,5 (210-220 W/m*K) /102/ mit der von Kohlenstofffasern (15-20 W/m*K) /92/,
ergibt sich ein Faktor von mehr als 10. Somit wird das Aufschmelzen der Agglomerate
trotz der hervorragenden Wärmeleitfähigkeit von Aluminium durch die Fasern behindert.
Die geringe Dichtheit der Agglomerate beeinflusst das Aufschmelzverhalten der Agglome-
rate weiterhin. Das Ergebnis ist, dass große Agglomerate zwar am Rand vollständig auf-
geschmolzen werden, der Kern jedoch unaufgeschmolzen bleibt. Außerdem können die
Agglomerate im hochenergetischen Plasma durch die an ihnen auftretenden Scherkräfte
nach der Injizierung ins Plasma zerbrechen. Diese kleineren Agglomerate werden zwar
besser durchgewärmt, jedoch resultieren daraus Faserverluste durch den Wegfall des
eigentlichen Agglomeratzusammenhaltes bei der Teilung. Durch die horizontale Anord-
50 µm
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nung der Plasmastrahlachse beim DC-Plasmaspritzen werden Agglomeratteile und vor
allem lose Fasern durch die turbulenten Strömungsverhältnisse aus dem Plasmastrahl
herausgetragen und tragen nicht zur Schichtbildung bei.
Wie schon beschrieben, ist im Gefüge der Kompositschichten zu erkennen, dass die Mat-
rix sehr gut aufgeschmolzen wird. Somit sind nur die vollständig aufgeschmolzenen Teile
der Agglomerate, die durch die kinetische Energie des Plasmas zum Substrat transportiert
werden, schichtbildend. In diesem Zusammenhang ist ein weiterer Aspekt zu betrachten.
Durch die Teilung der Agglomerate in aufgeschmolzene Randbereiche und nicht aufge-
schmolzene Kerne und die damit verbundenen Spritzverluste, ist der Auftragswirkungs-
grad sehr gering. Die Massebestimmung des Spritzgutes vor dem Spritzen und als
Schicht weist einen Auftragswirkungsgrad von etwa 25% beim DC-Plasmaspritzen und
40% beim HF-Plasmaspritzen auf. Bei der spritztechnischen Herstellung reiner metalli-
scher Schichten liegt der Auftragswirkungsgrad bei etwa 50%. Dies ist jedoch ein gene-
relles Problem der Kompositschichten. Verschiedene Experimente zur Herstellung von
Kompositschichten mit Partikeln als Verstärkungskomponente bestätigen ebenfalls, dass
einerseits geringere Auftragsraten als bei reinen metallischen Schichten erzielt werden
und andererseits immer mit einem überdurchschnittlich hohen Verlust der nicht auf-
schmelzenden Verstärkungspartikel zu rechnen ist /18, 22, 23/. Der Effekt wird mit stei-
gendem Gehalt nichtaufschmelzbarer Partikel in der Pulvermischung verstärkt.
Betrachtet man den Aufprall der Fasern auf das Substrat, findet man eine weitere Ursa-
che für die Faserverluste. Treffen die Fasern mit ihrer hohen kinetischen Energie auf die
bereits erkaltete Aluminiummatrix auf, werden die Fasern mit dem seitlich abströmenden
Plasma weggeführt und nicht in die Schicht eingebaut. Dies erfolgt vorwiegend dann,
wenn die Fasern und die Matrixpulverteilchen des Agglomerates durch die Strömungsver-
hältnisse und Turbulenzen im Plasma separiert werden. Treffen Fasern jedoch gleichzei-
tig mit schmelzflüssiger Matrix auf, können sie mit in die Schicht eingebaut werden.
In Abbildung 5.8 ist beschrieben, wie die Einbettung der Fasern in die metallische,
schmelzflüssige Matrix erfolgen kann. Im linken Teilbild ist die erste Spritzlage darge-
stellt, in der eine regellose Verteilung der Fasern zu erkennen ist, ohne dass es zu Fa-
serbrüchen kommen muss, siehe dazu auch Abbildung 5.7: gespritzte Monolage. Erst mit
den folgenden Spritzlagen wird die regellose Orientierung der Fasern verändert (mittleres
und rechtes Teilbild):
- lang herausstehende Fasern brechen durch die hohe kinetische Energie der nachfol-
genden schmelzflüssigen Spritzteilchen ab, aber die abgebrochenen Enden werden
dabei mit in die Schicht eingebaut.
- kürzere Fasern werden durch die nachfolgenden metallischen Partikel verschoben, so
dass sie nahezu parallel zum Substrat eingeregelt werden können.
Es wird daraufhin gewiesen, dass auch noch die metallurgische Wechselwirkungen zwi-
schen Faser und Matrix zu berücksichtigen sind, auf die jedoch hier nicht weiter einge-
gangen wird.
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Abb.5.8 Prinzip des Aufpralls der Fasern im Agglomerat auf dem Substrat, 1. – 3. Spritzlage
3. Lage im Detail:
a) Fasern brechen ab
b) Fasern werden eingeregelt
c) Fasern der obersten Spritzlage (weitgehend ungeschädigt)
Zusammenfassend kann gesagt werden, dass bei den HF-plasmagespritzten Schichten
ein höherer Fasergehalt und ein höherer Auftragswirkungsgrad aber auch eine höhere
Porosität und größere Rauheit als bei den DC-plasmagespritzten Schichten erreicht wird.
5.2.2 Faserlängenverteilung und Faserorientierung
5.2.2.1 Faserlängenverteilung
Aus dem in Abschnitt 5.2.1 beschriebenen Aufprallverhalten resultiert die Reduzierung
der mittleren Faserlänge im Komposit. Die im Folgenden dargestellten Spektren der Fa-
serlängenverteilung wurden auf gleichem Wege wie die Faserlängenspektren der Aus-
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gangsagglomerate in Abhängigkeit ihrer Größe ermittelt. Die Bestimmung der Faserlänge
erfolgt mittels Bildanalyse an Fasern.
Aus den Gleichungen 4.3 und 4.4. wurden für die Klassenanzahl bei gleicher Stichpro-
benanzahl n = 100 der Wert k = 7 ermittelt, für die Klassenbreite (Formfaktoren) aufgrund
der geringeren Differenz zwischen Maximal- und Minimalwert der Faserlängen jedoch ein
geringerer Wert von b = 3 für DC-plasmagespritzte Schichten und ein Wert von b = 4 für
HF-plasmagespritzte Schichten. Um jedoch die Vergleichbarkeit mit den Spektren der Fa-
serverteilung in den Agglomeraten (Abb. 5.2) zu gewährleisten, wurde für die Klassen-
breite der Wert b = 5 beibehalten und die Klassenanzahl k nach den vorhanden Werten
für die Formfaktoren abgeleitet: für DC-plasmagespritzte Schichten k = 4 und für HF-
plasmagespritzte Schichten k = 5.
Abb.5.9 Faserspektrum für Kompositschichten in Abhängigkeit von der Agglomeratgröße (DC-plasmagespritzte
Schicht)
In Abbildung 5.9 ist das Spektrum für DC-plasmagespritzte Schichten in Abhängigkeit von
der Agglomeratgröße dargestellt. Interessant und für den Einsatz des Prozesses sehr
wichtig ist, dass auch im Spektrum für die Kompositschichten die unterschiedlichen Aus-
gangskorngrößen der Agglomerate erfasst werden können. Bei den Untersuchungen der
Agglomerate wurde festgestellt, dass in größeren Agglomeraten längere Fasern einge-
bettet werden. Auch in den Schichten spiegelt sich dies wider: das Spektrum für die
Schichten aus den größeren Agglomeraten ist zu längeren Fasern hin verschoben. Nach
Gleichung 2.2 wurde die mittlere Faserlänge für beide Spektren berechnet und beträgt für
die Schichten aus den feineren Agglomeraten 82 µm und für die Schichten aus den gröbe-
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Die Bestimmung der Faserlängenverteilung an HF-plasmagespritzten Schichten mittels
mikroskopischer Verfahren ergab ein Spektrum entsprechend Abb. 5.10. Es fällt auf, dass
das Spektrum für die HF-plasmagespritzten Schichten breiter gefasst ist, als das für die
DC-plasmagespritzten Schichten. Auch Fasern mit einer Länge bis zu 280 µm werden in
den HF-plasmagespritzten Kompositschichten gefunden. Die mittlere Faserlänge ist mit
108 µm geringfügig größer als die in den DC-plasmagespritzten Schichten (102 µm). Da
jedoch bei den HF-plasmagespritzten Schichten geringere Faserverluste auftreten, wird
ein höherer Feinanteil von Fasern eingelagert, die beim DC-Plasmaspritzen verloren ge-
hen. Der größere Anteil längerer Fasern kann mit der geringeren kinetischen Energie be-
gründet werden, die zu weniger Faserbruch durch nachfolgende Überläufe führt.
Abb.5.10 Faserlängenspektrum in den HF-plasmagespritzten Schichten im Vergleich zu den DC-
plasmagespritzten Schichten, Spritzpulver 200-315 µm
Kompositschicht Mittlere Faserlänge
DC-plasmagespritzte Schicht
(160 – 200 µm)
82 µm
DC-plasmagespritzte Schicht
(200 – 315 µm)
102 µm
HF-plasmagespritzte Schicht
(200 – 315 µm)
108 µm
























Zusammenfassend lässt sich feststellen, dass die Wahl des Plasmaspritzverfahrens nur
einen geringen Einfluss auf die mittlere Faserlänge in den Kompositschichten besitzt
(Tab. 5.3). Jedoch gibt es bei den Faserlängenspektren große Unterschiede: Bei den HF-
plasmagespritzten Schichten aus gleich großen Agglomeraten ist das Faserlängenspekt-
rum breiter gefasst als bei den DC-plasmagespritzten Schichten. Unterschiede treten je-
doch auch in Abhängigkeit vom Ausgangsagglomerat auf: Bei größeren Agglomeraten ist
auch die mittlere Faserlänge in den Schichten größer.
5.2.2.2 Faserorientierung
Die Bestimmung der Faserorientierung wurde durchgeführt, um zu erkennen, inwieweit die
Fasern bei der spritztechnischen Verarbeitung eine Ausrichtung erfahren. Im Agglomerat
liegen die Fasern statistisch verteilt vor. Während des Spritzens haften die Fasern an
schmelzförmigen Matrixteilchen.
Bei einer gespritzten Monolage ist theoretisch vorstellbar, dass einige Fasern quasi senk-
recht zum Substrat auftreffen und in die Schicht eingebaut werden. Durch die erheblichen
Turbulenzen im Plasma, gerade am Ende das Plasmastrahls, also kurz vor dem Erreichen
des Substrats, wird diese Ausrichtung praktisch jedoch nicht erreicht und die Fasern er-
halten eine statistisch verteilte Orientierung, die durch das Erstarren des Aluminiums
„eingefroren“ wird, siehe Abb. 5.8. Erfolgt der Auftrag einer weiteren Spritzlage, werden
die Fasern der ersten Lage durch den Aufprall der folgenden Lage entweder parallel zum
Substrat ausgerichtet oder die Fasern zerbrechen und die Bruchstücke werden quasi-
parallel in die Schicht eingebaut (Ausrichtungseffekt).
Die Abweichungen der Faserorientierung (Winkel α) von einer Referenzebene parallel
zum Substrat, die an Querschliffen ermittelt wurden, sind in den folgenden Abbildungen
(5.11 bis 5.15) dargestellt. Je höher der Anteil der Fasern in den Winkelbereichen 0° -
11,25° bzw. 168,75° - 180° ist, desto eher nähert sich die Orientierung der Fasern einer
planar-isotropen Orientierungsverteilung an. Bei gleichmäßiger Verteilung auf alle Win-
kelbereiche würde dagegen eine isotrope Orientierung der Fasern vorliegen.
In den dargestellten Orientierungsverteilungen für DC-plasmagespritzte Schichten ist je-
doch eindeutig keine planar-isotrope Verteilung der Fasern zu erkennen. Allerdings ist die
Anzahl der Fasern in den Randbereichen (Winkelabweichung bis 11,25°) bedeutend höher
als in den anderen Winkelbereichen. Diese Tendenz kann vor allem bei höheren Schicht-
dicken festgestellt werden und mit dem in Abbildung 5.8 dargestellten Modell des Auf-
pralls der Fasern, d.h. dem Ausrichtungseffekt, erklärt werden.
Die geringsten Abweichungen von der Hauptreferenzebene erfassen die Winkelbereiche
0° - 11,25° bzw. 168,75° - 180°, also ± 11,25° (siehe Abbildung 4.12).
Für die DC-plasmagespritzten Schichten liegen:
- bei den 200 µm dicken Schichten 25% der Fasern (Abb. 5.11)
- bei den 400 µm dicken Schichten 30% der Fasern (Abb. 5.12) und
- bei den 700 µm dicken Schichten 35% der Fasern (Abb. 5.13)
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innerhalb dieser Segmente. Demnach liegen in Abhängigkeit von der Schichtdicke 25%
bis 35% der Fasern nahezu parallel zum Substrat. Mit zunehmender Schichtdicke wird der
Ausrichtungseffekt deutlicher sichtbar. Betrachtet man auch noch die Fasern, die bis ±
22,5° von der Hauptreferenzebene abweichen, werden sogar insgesamt 50% der Fasern
erfasst. Diese Ergebnisse lassen die Schlussfolgerung zu, dass durch den Plas-























































































































































































































































































































































Abb.5.13 Faserorientierungsverteilung für d = 700 µm, DC-plasmagespritzte Schicht
Auch mittels HF-Plasmaspritzen ist keine planar-isotrope Verteilung der Fasern in den
Schichten zu erreichen, aber der bei den DC-plasmagespritzten Schichten gefundene
Ausrichtungseffekt der Fasern während des Spritzprozesses ist ebenfalls erkennbar, sie-
he Abbildungen 5.14 und 5.15. Die höchste Faseranzahl liegt auch bei den HF-
plasmagespritzten Schichten im Bereich der geringsten Winkelabweichung von der Haupt-
referenzebene, d.h. parallel zum Substrat.
Summiert man die Werte für die Abweichung der Faserorientierung von der Hauptrefe-
renzebene von ± 11,25° liegen diese Werte
- bei den 250 µm dicken Schichten bei etwa 20% (Abb. 5.14) und
- bei den 500 µm dicken Schichten bei 30% (Abb. 5.15).
Werden zu diesen Anteilen auch noch die Fasern dazu gezählt, die ± 22,5° von der
Hauptreferenzebene liegen, werden auch hier etwa 50% der Fasern erfasst. Man kann
also auch an den HF-plasmagespritzten Schichten deutlich einen Ausrichtungseffekt
nachweisen, der bei dickeren Schichten etwas deutlicher ausgeprägt ist.
Die Untersuchung der Faserorientierung ergab, dass zwar keine planar-isotrope Vertei-
lung erzielt wird, aber ein Ausrichten der Fasern in jedem Fall nachweisbar ist. Im Ver-
gleich zu den DC-plasmagespritzten Schichten ist bei den HF-plasmagespritzten Schich-
ten dieser Ausrichtungseffekt jedoch etwas geringer. Bei Berücksichtigung, dass beim HF-
Plasma die Geschwindigkeiten um eine Größenordnung kleiner sind als beim DC-Plasma,
ist dieser Effekt durchaus zu verstehen. Die auf eine bereits gespritzte Monolage auftref-
fenden schmelzflüssigen Matrixteilchen bewirken also nur eine begrenzte Faserausrich-
tung.




































































































































































































































Abb.5.15 Faserorientierungsverteilung, Schichtdicke d = 500 µm, HF-plasmagespritzte Schicht
5.2.3 Fasereinbettung und Grenzflächenverhalten
An Bruchflächen lassen sich Aussagen zur Fasereinbindung, zum Aufschmelzverhalten
der Matrix und zur möglichen Schädigung der Fasern treffen. Die Bruchflächen werden
erzeugt, indem eine Biegebeanspruchung erfolgt. Bei den vorliegenden Schichten kann
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davon ausgegangen werden, dass die Beanspruchung sowohl parallel als auch senkrecht
(und ebenso in dazwischen liegenden Winkeln) zu den Fasern auftritt.
Für langfaserverstärkte Al/C-Verbundwerkstoffe wurde in /117/ untersucht, wie in Abhän-
gigkeit von der Haftung und der Beanspruchungsrichtung das Schädigungsverhalten bei
statischer Beanspruchung ist. Die Haftung hängt nicht nur von der Materialkombination
sondern auch vom Herstellverfahren bzw. den –bedingungen ab. Bei einer statischen Be-
lastung senkrecht zur Faser und weniger guter Haftung beginnt die Schädigung in der
Grenzfläche Faser/Matrix, wobei die Bruchfläche durch blanke Faseroberflächen oder
Matrixmaterial mit einem Abdruck der Fasertopographie gekennzeichnet sind. Bei mittle-
rer Haftung wird die Schädigung in der Nähe der Faser/Matrix-Grenzfläche beginnen und
in der Bruchfläche sind Fasern mit anhaftender Matrix zu finden. Ist die Haftung zwischen
Faser und Matrix gut, bricht entweder die Matrix zuerst oder Fasern spleißen längs auf.
Dieser Fall wird bei Al/C-Verbunden nicht erreicht, sondern eher bei SiC/Al-Kompositen.
Bei der Belastung längs zu den Fasern tritt bei schlechter Haftung pull-out der Fasern und
bei guter Haftung eine ebene Bruchfläche mit um die Fasern herausgezogener Matrix auf.
Entsprechend dieser Charakterisierung lassen sich auch die gespritzten Kompositschich-
ten beschreiben. Einen sehr guten Überblick geben die Abbildungen 5.16, 5.17 und 5.18.
Zunächst wird deutlich, dass der sonst bei Spritzschichten übliche lamellare Aufbau we-
gen der eingelagerten Fasern weitgehend aufgehoben ist. Diese Erkenntnis kann am po-
lierten Querschliff noch nicht mit dieser Klarheit gefunden werden, ist jedoch bei der
räumlichen Darstellung im REM möglich.
Bei den DC-plasmagespritzten Schichten sind folgende verschiedene Einbindungszustän-
de der Fasern zu erkennen, die auf unterschiedliche Benetzungsverhältnisse hinweisen:
- pull-out der Fasern: geringe Haftung und Belastung längs zur Faser
- mit Aluminium benetzte Fasern: mittlere Haftung und Belastung senkrecht zur Faser
- Matrixbereich mit Abdruck der Fasertopographie: geringe Haftung und Belastung senk-
recht zur Faser
- Formen von Faserdelamination, d.h. von Faserenthaftung: geringe oder keine Haftung
und Belastung senkrecht zur Faser
- zwischen Faser und Matrix besteht ein deutlich sichtbarer Spalt: keine Haftung, Be-
lastungsrichtung nicht nachvollziehbar
Versucht man diese Beobachtungen zu quantifizieren, überwiegen in den Schichten Be-
reiche mit mittlerer und geringer Faser/Matrix-Haftung. Nur selten ist keine Haftung zwi-
schen beiden Komponenten vorzufinden. Der Grund für die verschiedenen Benetzungs-
bedingungen liegt in den lokal unterschiedlichen Abkühlbedingungen. Vergleicht man das
thermische Spritzen mit anderen Herstellungsverfahren (wie Schmelzinfiltration) hinsicht-
lich der Qualität der Fasereinbindung muss im Hinblick auf die viel kürzeren Prozesszei-
ten beim thermischen Spritzen mit einer schlechteren Faser/Matrix-Einbindung gerechnet
werden. In /117/ wird bereits darauf aufmerksam gemacht, dass Herstellzeit und Her-
stelltemperaturen die Eigenschaften der Verbundwerkstoffe stark beeinflussen und vor
allem kürzere Zeiten sowie tiefere Temperaturen zur Reduzierung der Zugfestigkeit füh-
ren. Es kann dann zu weniger Reaktionen zwischen Faser und Matrix kommen.
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Abb.5.16 Bruchfläche einer DC-plasmagespritzten C-kurzfaserverstärkten Al-Schicht
Die Ergebnisse aus den Bruchflächenuntersuchungen der HF-plasmagespritzten Schich-
ten ähneln denen der DC-plasmagespritzten Schichten. Es wurden die gleichen Bin-
dungszustände beobachtet. Allerdings überwiegen die Schichtbereiche mit geringer und
keiner Faser/Matrix-Haftung. Lediglich einzelne Fasern besitzen eine gute Bindung zur
metallischen Matrix.
Die Fasereinbindung wird durch den erhöhten Anteil an Fasern erschwert. Wie schon
ausgeführt, bilden die Fasern eine Barriere für die gleichmäßige Ausbreitung der
schmelzflüssigen Matrix nach dem Aufprall auf dem Substrat. Das äußert sich nicht nur in
der Aufhebung der sonst typischen Spritzlamellenstruktur, sondern auch im Entstehen von
kleinen Hohlräumen innerhalb von Faseransammlungen, siehe Abbildungen 5.17, 5.18.
Diese Tendenz wird durch den hohen Faseranteil in den HF-plasmagespritzten Schichten
noch verstärkt. Außerdem wird nochmals darauf hingewiesen, dass die geringeren Pro-
zessgeschwindigkeiten beim HF-Plasmaspritzen ebenfalls einen nachteiligen Einfluss auf
die Fasereinbindung haben.
Abb.5.17  Bruchfläche einer HF-plasmagespritzten
Schicht
Abb 5.18  Detail aus 5.17
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Aus den Erklärungen wird deutlich, dass es durch die Einlagerung der Fasern nicht zur
gleichmäßigen Ausbreitung der schmelzflüssigen Spritzlamellen auf dem Substrat kommt,
da die Fasern als Barrieren wirken. Dadurch variieren die Abkühl- und Erstarrungsbedin-
gungen, d.h. vor allem die Erstarrungszeit, was im vorliegenden Fall zu erheblichen Un-
terschieden bei der Ausbildung der Grenzfläche und zu unterschiedlichen Benetzungsver-
hältnissen führt. Dabei ergeben sich für die beiden Spritzverfahren unterschiedliche Er-
gebnisse.
Benetzung wird definiert als die Ausbreitung einer Flüssigkeit auf der Oberfläche eines
Festkörpers /103/. Breitet sich ein Flüssigkeitstropfen über den gesamten Körper aus, so
handelt es sich um eine vollkommene Benetzung (oder Spreitung). Bildet sich ein Kon-
taktwinkel (Randwinkel) α, ist die Benetzung unvollkommen. Die Tropfenform gibt die
herrschenden Verhältnisse der Grenzflächen- bzw. Oberflächenspannungen wieder, die
durch die Young-Gleichung (Gl 5.1) wie folgt beschrieben werden können /104/:
Θ=− cos,,, glslgs γγγ Gl. 5.1
Dabei ist γs,g die Oberflächenenergie des Festkörpers, γl,s die Grenzflächenspannung zwi-
schen Flüssigkeit und Festkörper, γ l,g die Oberflächenspannung der Flüssigkeit und Θ der
Rand- bzw. Kontaktwinkel des Flüssigkeitstropfen auf der Festkörperoberfläche. Die Diffe-
renz γs,g – γl,s ist stets größer null und wird Benetzungsspannung genannt. Eine Flüssig-
keit wirkt benetzend bzw. ein Festkörper ist benetzbar, wenn der Randwinkel Θ < 90° be-
trägt.
Die Grenzflächenspannung γl,s zwischen dem flüssigen Aluminium und den Kohlenstofffa-
sern ist relativ hoch. Daraus resultiert ein großer Randwinkel bei Ausbreitung des flüssi-
gen Aluminiums auf der Faseroberfläche. Die Benetzbarkeit der Fasern durch flüssiges
Aluminium bzw. die Benetzungsfähigkeit der Aluminiumschmelze ist also schlecht. Zur
Verbesserung der Benetzung zur Verringerung der Grenzflächenspannungen zwischen
der Faser und der Aluminiumschmelze können Zwischenschichten auf die Fasern aufge-
bracht werden.
Durch die so verbesserte Benetzung ist dann eine formschlüssige Haftung zwischen Fa-
ser und Matrix möglich. Für die hier untersuchten Komposite wurde jedoch auf die Be-
schichtung verzichtet. In früheren Untersuchungen wurden die für die Agglomerate vorge-
sehenen Kurzfasern mittels chemischer Metallabscheidung mit Nickel bzw. Kupfer be-
schichtet. Während der Agglomeratherstellung und der spritztechnischen Verarbeitung
werden die Fasernlängen, wie beschrieben, reduziert. Daraus ergeben sich unbeschich-
tete Faserflächen, z.B. an den Stirnseiten, oder es kommt wegen hoher mechanischer
Belastung zusätzlich zu partiellen Schichtabplatzungen /105/.
Faserbeschichtungen können auch als Barriereschicht dienen, wenn schädigende Reakti-
onen zwischen Faser und Matrix verhindert werden sollen. Wenn eine sehr gute Benet-
zung zwischen beiden Komponenten vorliegt, können durch Grenzflächenreaktionen Pha-
sen entstehen, die eine stoffschlüssige Haftung zwischen den Komponenten bewirken.
Sind die sich bildenden Phasen jedoch sehr spröd, können sie, wenn sie eine entspre-
chende Größe aufweisen, in der Grenzfläche zu einer so starken Bindung zwischen Faser
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und Matrix führen, dass die theoretisch möglichen Maximalspannungen nicht mehr über-
tragen werden können, und der Verbundwerkstoff unterhalb seiner theoretischen Bruch-
festigkeit versagt. Auch zwischen Aluminium und Kohlenstoff können Reaktionen auftre-
ten, die zur Bildung spröder Phasen führen /16/. Aus dem Phasendiagramm Aluminium
und Kohlenstoff ist ersichtlich, dass unter Gleichgewichtsbedingungen das Karbid Al3C4
bei Temperaturen ab 450 °C entstehen kann (Abb. 5.19). Da beim thermischen Spritzen
die Prozesszeit, in der das schmelzflüssige Metall mit den Kohlenstofffasern in Kontakt
steht, nur Hundertstelsekunden beträgt, ist diese Reaktion sehr unwahrscheinlich. Darin
besteht ein entscheidender Vorteil des thermischen Spritzens gegenüber anderen Verfah-
ren zur Verbundwerkstoffherstellung.
Abb.5.19 Phasendiagramm Aluminium-Kohlenstoff /106/
Mit Hilfe der Transmissionselektronenmiskroskopie können detaillierte Aussagen über
Grenzflächen gewonnen werden. Die Qualität der für die Durchstrahlung präparierten
TEM-Proben gestattet, bei Betrachtung der Oberfläche der Schnitte den Grenzflächenbe-
reich Faser/Matrix deutlicher zu charakterisieren, als es an eingebetteten Schliffen mög-
lich ist. Erste Untersuchungen der TEM-Probenschnitte wurden mittels der REM-
Einrichtung, also ohne Durchstrahlung, am TEM durchgeführt. Diese Beobachtungen ge-
ben die folgenden Abbildungen einer DC-plasmagespritzten Schicht wieder. Die Abbildun-
gen 5.20 und 5.21 charakterisieren längs angeschnittene Fasern. Das unterschiedliche
Benetzungsverhalten ist sehr gut in Abb. 5.20 zu erkennen. Gebiete mit einer guten Fa-
sereinbettung liegen neben Bereichen mit einem deutlichen Mikrospalt zwischen Faser
und Matrix. Bei der höheren Vergrößerung in Abb. 5.21 deutet der linke Faserbereich auf
eine hervorragende Haftung hin. Der Riss verläuft nicht an der Grenzfläche Faser/Matrix
entlang, sondern durch die Matrix hindurch. Die Rissbildung wird auf entstehende Span-
nungen während des Spritzprozesses zurückgeführt, die aus unterschiedlichen Abkühlbe-
dingungen des schmelzflüssigen Aluminiums nach dem Auftreffen auf dem Substrat resul-
tieren, d.h. der inhomogene Schichtaufbau führt lokal zu unterschiedlichen Temperatur-



































Die für die Rissbildungen mitverantwortlichen inneren und äußeren Spannungen wurden
im Detail nicht erfasst.
Abb.5.20  Oberflächenaufnahme eines TEM-Schnittes, mit
längsgeschnittener Faser
Abb.5.21  Oberflächenaufnahme eines TEM-Schnittes,
mit längsgeschnittener Faser
Abb.5.22 Oberflächenaufnahme eines TEM-Schnittes, mit quergeschnittener Faser
Die vergleichbare Abbildung einer quer angeschnittenen Faser in Abb. 5.22 lässt eben-
falls auf ein unterschiedliches Benetzungsverhalten schließen. Im oberen Bereich der Fa-
ser ist ein Mikrospalt zu erkennen, während die unteren Bereiche eine gute Haftung zwi-
schen beiden Komponenten aufweisen. Wie auch schon an den REM-Aufnahmen von
Bruchflächen festgestellt, kann bestätigt werden, dass die Benetzungsverhältnisse, und
damit verbunden die Haftungsbedingungen, innerhalb kleinster Werkstoffbereiche sehr
stark variieren, wobei eine stoffschlüssige Verbindung weitgehend ausgeschlossen wer-
den muss.
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Zur Charakterisierung der an der Grenzfläche eventuell vorliegenden Phasen, wurden die
dünnen TEM-Proben durchstrahlt. Die Grenzflächen sind an den längs angeschnittenen
Fasern in den folgenden Abbildungen sehr gut dargestellt. In Abb. 5.23 und 5.24 sind sie
dadurch gekennzeichnet, dass kein Mikrospalt und auch keine Reaktionsprodukte vorlie-
gen. Die dunklen Punkte in der Grenzfläche sind sehr kleine Kristallite. Ein Phasennach-
weis für diese Kristallite ist aufgrund der geringen Größe nicht möglich, da weder eine
Netzebenenabbildung noch die Elektronenbeugung bei diesen Dimensionen eines Kristal-
lits abgesicherte Ergebnisse liefern. Aluminiumkarbidkristalle (Al4C3) können erst ab einer
Größe von weit über 20 nm eindeutig nachgewiesen werden. Sie besitzen allerdings im-
mer eine nadel- oder säulenförmige Struktur. Deshalb wird geschlussfolgert, dass die glo-
bularen Kristalle in der Grenzfläche nicht aus Aluminiumkarbid sondern aus Aluminium
bestehen.
In Abbildung 5.25 ist neben der Phasengrenze Faser/Matrix im linken Teil des Bildes eine
Korngrenze zweier Aluminiumkörner im Matrixbereich abgebildet. Der rechte Teil der Ab-
bildung zeigt eine Faser, die mit der Matrix eine spaltfreie Grenzfläche ohne Reaktions-
produkte bildet. Bei der dargestellten Grenzfläche faserseitig handelt es sich um die
Bruchfläche, also Stirnfläche der Faser.
Abb.5.23  Grenzfläche Faser/Matrix;
rechts Matrix und links Faser
Abb.5.24  Detail aus Abb. 5.23 Abb.5.25  Phasengrenze Faser/Matrix;
links Matrixbereich
HF-plasmagespritzte Schichten eignen sich nur sehr bedingt für die Präparation dünner
TEM-Probenschnitte. Die Fasereinbindung ist schwächer, so dass bei Probenschnitten im
Dickenbereich von 250 nm die Faser wegen der schlechten Bindung herausfällt. Anderer-
seits können dickere Schnitte, bei denen die Fasern noch verankert sind, nicht durch-
strahlt werden. Somit ist die Durchstrahlung der HF-plasmagespritzten Schichten mit ein-
gelagerten Fasern nicht möglich. Realisierbar ist jedoch die Oberflächenbeobachtung
mittels Rasterelektronenmikroskopie am TEM. Das Ergebnis ist in Abb. 5.26 festgehalten.
Fast die gesamte Faser/Matrix-Grenzfläche ist durch einen Mikrospalt gekennzeichnet.
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Somit muss eine sehr schlechte Fasereinbindung diagnostiziert werden. Auch ist die Mat-
rix durch Hohlräume und Inhomogenitäten gekennzeichnet.
Abb.5.26 Oberflächenaufnahme eines TEM-Schnittes, Faser längs in einer HF-plasmagespritzten Schichten
Über das Grenzflächenverhalten bzw. die Fasereinbettung der thermisch gespritzten
kurzfaserverstärkten Schichten wird anhand der TEM- und REM-Untersuchungen resü-
miert, dass die Qualität der Fasereinbettung innerhalb der Schichten sehr stark schwankt.
Bereiche mit optimaler Haftung liegen neben Gebieten, in denen zwischen Faser und Mat-
rix ein Mikrospalt vorliegt. Phasenbildungen zwischen Faser und Matrix wurden nicht fest-
gestellt. Allerdings gibt es deutliche Unterschiede zwischen den beiden Plasmaspritzver-
fahren. Während beim DC-Plasmaspritzen im Durchschnitt eine „mittlere“ Fasereinbettung
erfolgte, liegen in den HF-plasmagespritzten Schichten die Fasern oft lose in der Matrix,
d.h. es herrscht eine schlechte Fasereinbettung vor.
Zusammenfassend wird festgestellt, dass zwar mittels HF-Plasmaspritzen höhere Faser-
gehalte in die Schicht eingebaut werden können, jedoch führt die geringere kinetische
Energie im Plasma dazu, dass die Fasern schlechter in die Aluminiummatrix eingebettet
werden. Der Prozess bietet jedoch das Potenzial für Optimierungen. So kann z.B. durch
den Einsatz von speziellen Düsen eine höhere Geschwindigkeit des Plasma- und Partikel-
stroms erzielt werden /122,123/.
Die genannten Besonderheiten bei der Einbettung der Fasern in die gespritzte metallische
Matrix führen dazu, dass die spezifischen Haftbedingungen bei den hier untersuchten
Kompositschichten nicht mit den Haftbedingungen, die bei unverstärkten thermisch ge-
spritzten metallischen Schichten auftreten, verglichen werden können. Die Haftung einer
thermisch gespritzten metallischen Schicht auf metallischem Substrat beruht vorwiegend
auf den metallurgisch-chemischen Wechselwirkungen /108/. Danach setzt sich das ge-
samte Haftsystem aus zahlreichen einzelnen Haftsystemen zusammen, die sich innerhalb
und an der Grenzfläche einzelner Spritzteilchen ausbilden. Die Haftung eines Spritzteil-
chens zum Substrat bzw. zu den anderen Spritzteilchen erfolgt über einzelne aktive Zo-
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nen mit Grenzflächenkontakt zwischen Spritzpartikel und Substrat. An diesen Stellen ist
bei einer ausreichend hohen Grenzflächentemperatur eine verstärkte Materialdiffusion
sowie eventuell eine Phasenumwandlung zu erwarten.
In den untersuchten Kompositschichten liegt ein anderer Sachverhalt vor. Der Schichtzu-
sammenhalt, und somit auch die Fasereinbettung, wird hauptsächlich durch eine mecha-
nische Verklammerung bzw. durch adhäsive Kräfte erzielt. Die Stärke der adhäsiven Bin-
dung hängt von den Benetzungsverhältnissen ab. Ein Nachweis für das mechanische
Verklammern und die adhäsiven Bindungen konnte bei der Auswertung der Bruchflächen
gefunden werden: Dort sind deutlich Faserabdrücke in der metallischen Matrix zu erken-
nen. Da keine Materialdiffusionen stattfinden können und eine Bildung neuer Phasen im
Grenzflächenbereich zwischen Faser und Matrix nicht gefunden wurde, spielen somit die
metallurgisch-chemischen Haftungsmechanismen im vorliegenden Fall keine oder nur ei-
ne untergeordnete Rolle.
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5.3 Charakterisierung des Verschleißverhaltens
5.3.1 Allgemeine Einschätzung
Die Charakterisierung des Verschleißverhaltens wird nach zwei Gesichtspunkten durch-
geführt. Zum einen werden die relevanten Verschleißkenngrößen in Verschleißtests be-
stimmt, um den Einfluss des Fasergehaltes und der Fasereinbettung auf den Verschleiß-
widerstand der Kompositschichten zu ermitteln. Zum anderen soll durch die Betrachtung
und Charakterisierung der Verschleißspuren auf wirkende Verschleißmechanismen und
auf das spezifische Verhalten von Fasern und gespritzter Matrix bei einer Verschleißbe-
anspruchung geschlossen werden. Durch Kopplung beider Aspekte wird eine allgemeine
Charakterisierung des Verschleißverhaltens der thermisch gespritzten kurzfaserverstärk-
ten Kompositschichten möglich.
Der Vergleich der ermittelten Verschleißdaten (lineare Verschleißintensität und linearer
Verschleiß) mit Literaturwerten ist sehr schwierig, da meist Unterschiede in der Material-
kombination, dem Fasergehalt oder dem Herstellungsverfahren vorliegen, die letztlich
keine sinnvolle Korrelation gestatten. Weiterhin fehlen häufig reproduzierbare Testbedin-
gungen. Lediglich für die Bestätigung von Tendenzen des Werkstoffverhaltens kann auf
Literaturdaten zurückgegriffen werden.
5.3.2 Darstellung und Bewertung der Verschleißtest-Ergebnisse
5.3.2.1 Gleitverschleißprüfung
Bei der Gleitverschleißprüfung erfolgt der Verschleißvorgang bei Überlagerung von Abra-
sion, Adhäsion und Ermüdung unter gleitender Bewegung.
In Abb. 5.27 wird der unverstärkte thermisch gespritzte Werkstoff mit den faserverstärkten
Schichten hinsichtlich der linearen Verschleißintensität verglichen. Bei diesem Test ist
eine deutliche Verbesserung des Verschleißwiderstandes in Abhängigkeit vom Faserge-
halt bei den DC-plasmagespritzten Schichten zu finden. Durch die Erhöhung des Faser-
anteils in den HF-plasmagespritzten Schichten wurde eine weitere Erhöhung des Ver-
schleißwiderstandes erzielt. Obwohl jedoch der Fasergehalt um 50% verglichen mit dem
maximal einstellbaren Fasergehalt bei den DC-plasmagespritzten Schichten erhöht ist,
wird die lineare Verschleißintensität nicht in gleichem Maße reduziert. Vergleicht man
weiterhin die lineare Verschleißintensität einer DC-plasmagespritzten SiC-
partikelverstärkten Al-Spritzschicht (aus /23/) mit den HF- und DC-plasmagespritzten
kurzfaserverstärkten Schichten, so findet man trotz des deutlich höheren Partikelgehaltes
nur eine leicht geringere Verschleißintensität gegenüber den DC-plasmagespritzten kurz-
faserverstärkten Schichten und sogar eine höhere gegenüber den HF-plasmagespritzten
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kurzfaserverstärkten Schichten vor. Daraus können zwei Schlussfolgerungen getroffen
werden:
- Der Verschleißwiderstand kann nicht unbegrenzt verbessert werden, sondern das Ver-
schleißverhalten strebt mit steigendem Gehalt an einer Verstärkungskomponente a-
symptotisch einem Grenzwert zu, bei dessen Überschreitung eine Verbesserung trotz
einer weiteren Erhöhung des Partikel- oder Fasergehaltes nicht mehr eintritt. Ähnliche
Ergebnisse wurden bereits in der Literatur beschrieben /18, 20/. Bei zu hohem Faser-
oder auch Partikelgehalt ist damit zu rechnen, dass die Zähigkeit der metallischen
Matrix nicht mehr ausreicht, um den Werkstoffzusammenhalt bei Belastungen zu ge-
währleisten. Das Vermögen der Matrix, sich plastisch zu deformieren, sinkt. Dies führt
bei entsprechend hoher Belastung zu großflächigem Ausbruch von Fasern oder Mat-
rixbereichen, da kein Abbau von Spannungen durch plastische Verformung möglich ist.
Die Schadenstoleranz der Werkstoffe sinkt. Es gibt somit einen optimalen Gehalt für
die Verstärkungskomponente, der nicht der höchstmögliche ist, der aber zum höchsten
Verschleißwiderstand des Verbundwerkstoffs führt. Wie hoch dieser Anteil bei der vor-
liegenden Materialkombination liegt, kann jedoch nur abgeschätzt werden. Es wird
vermutet, dass eine Erhöhung des Fasergehaltes auf höchstens 15 Vol.-% sinnvoll ist,
da bei noch höheren Gehalten sowohl die Agglomeratherstellung und die spritztechni-
sche Verarbeitung als auch die Einbindung der Fasern in die metallische Matrix kaum
mehr möglich ist. Ein weiterer Grund für die nicht lineare Absenkung der Verschleiß-
intensität bei Erhöhung des Fasergehaltes von 0 über 4 und 8 auf 12 % kann die
schon besprochene schlechte Einbindung der Fasern in den HF-plasmagespritzten
Schichten sein, in denen die 12% Fasern vorliegen.
Abb.5.27 Ergebnisse der Gleitverschleißprüfung: lineare Verschleißintensität in Abhängigkeit vom Fasergehalt, vom
Spritzverfahren und im Vergleich mit einer DC-plasmagespritzten SiC-partikelverstärkten thermisch gespritz
































- Die Kurzfaserverstärkung bringt bei der vorliegenden Verschleißbeanspruchung
(Überlagerung von Abrasion, Adhäsion und Ermüdung) auch bei geringen Gehalten an
Verstärkungskomponenten Ergebnisse, die mit denen von partikelverstärkten Schich-
ten mit gleicher Matrix und 25 Vol.-% SiC-Partikel verglichen werden können. Auch
wenn die Fasern meist eine Faserlänge deutlich unter der kritischen Faserlänge auf-
weisen und die Einbindung in die metallische Matrix, zumindest bei den HF-
plasmagespritzten Schichten, meist unzureichend ist, bewirkt der Mechanismus der
Faserverstärkung dennoch entscheidende Eigenschaftsvorteile.
5.3.2.2 Schwingverschleißprüfung
Bei der Schwingverschleißprüfung wurden innerhalb der DC-plasmagespritzten Schichten
unverstärkte sowie Schichten mit 4 Vol.-% und 8 Vol.-% Fasern verglichen. Mit steigen-
dem Fasergehalt kann kontinuierlich die Verbesserung des Verschleißwiderstandes unter
dieser komplexen Beanspruchung nachgewiesen werden, Abb. 5.28. Daraus ist zu
schlussfolgern, dass bei der oszillierenden Bewegung, der beide Kontaktpartner relativ
zueinander ausgesetzt sind, die Fasereinlagerung geeignet ist, den Werkstoffzusammen-
halt zu verbessern.
Bei den HF-plasmagespritzten Schichten (12 Vol.-% Fasern) kann eine Verbesserung des
Verschleißverhalten bei der Schwingverschleißprüfung im Vergleich zum unverstärkten
Material festgestellt werden.
Abb.5.28 Ergebnisse der Schwingverschleißprüfung: linearer Verschleiß in Abhängigkeit vom Fasergehalt und dem
Plasmaspritzverfahren
Im Gegensatz zur Gleitverschleißprüfung nähert sich bei der Schwingverschleißprüfung
der lineare Verschleiß mit zunehmenden Fasergehalt (unabhängig vom Spritzverfahren)
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schleißmechanismen bei der Gleitverschleißprüfung führt örtlich nicht zu solchen Über-
lastungen, wie es bei der eher lokalen Prüfung während der Schwingverschleißprüfung
der Fall ist. Für eine oszillierende Beanspruchung gilt demnach ein anderer, höherer op-
timaler Fasergehalt als dies bei der Beanspruchung während der Gleitverschleißprüfung
der Fall ist.
5.3.3 Charakterisierung der Verschleißspuren
5.3.3.1 Gleitverschleißprüfung
In den folgenden Ausführungen soll anhand der Ergebnisse aus REM-Untersuchungen
das typische Verhalten der Fasern und der thermisch gespritzten Matrix im Verbund unter
einer Verschleißbeanspruchung beschrieben und diskutiert werden. Die Spuren bei der
Gleitverschleißprüfung stellen einen Ring in der Kompositschicht dar, der den Abmaßen
des Gegenkörpers entspricht. Diese Spur ist besonders für eine mikroskopische Untersu-
chung geeignet, da sie größere Werkstoffbereiche einschließt und auch den Übergang
zum unbeeinflussten Werkstoff sehr gut erfassen lässt.
Erste Untersuchungen galten der unverstärkten thermisch gespritzten Matrix. Sie zeichnet
sich durch ein inhomogenes, lamellar aufgebautes Gefüge aus. Daraus folgen nicht nur
lokale Schwankungen in den Verschleißkennwerten sondern auch im Werkstoffverhalten.
Wie in der Übersichtsaufnahme in Abbildung 5.29 deutlich zu erkennen, ist die Matrix in
der Spur durch verschieden kontrastierte Gebiete gekennzeichnet.
Abb.5.29 Übersichtsaufnahme einer Verschleißspur
Bei höherer Vergrößerung können in den dunklen Bereichen der Verschleißspuren Risse
festgestellt werden (Abb. 5.30), welche auf ein sehr sprödes Materialverhalten schließen
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lassen. Diese Bereiche treten z.B. in der Nähe nicht vollständig aufgeschmolzener Parti-
kel auf. Dort erfolgt die Erstarrung so, dass höhere Spannungen auftreten, und daraus die
erhöhte Sprödigkeit der erstarrten Phasen resultiert. Andererseits sind Risse oftmals auch
das Ergebnis von Werkstoffermüdung; vorherrschender Verschleißmechanismus ist dann
der Ermüdungsverschleiß (siehe auch Kap. 2.3.1). Beim Ermüdungsverschleiß erfolgt
nach /69/ eine zyklisch-plastische Deformation lokal in einer elastischen Umgebung, wo-
bei lokal plastisch deformierbare Werkstoffbereiche Materialeinschlüsse sein können.
Durch fortgesetzte Energieakkumulation in den tribologisch beanspruchten Werkstoffbe-
reichen kommt es über Versetzungsreaktionen zur Mikrorissbildung und zu deren Vereini-
gung bis hin zu Makrorissen. Dieser Schädigungsverlauf ist in den untersuchten Kompo-
sitschichten nachzuvollziehen, da sowohl die Beanspruchung als auch das Schädigungs-
bild diesem Verschleißmechanismus entsprechen.
In den helleren Werkstoffbereichen (Abb. 5.31) können bei höherer Vergrößerung Ver-
schleißriefen gefunden werden, die typisch für Abrasionsverschleiß sind. Der Abrasions-
verschleiß erfordert zuerst das Eindringen eines härteren Gegenkörpers (auch während
des Verschleißprozesses entstehender Partikel) und dann das anschließende Abscheren
infolge plastischer Deformation /69/. Für das Eindringen des Gegenkörpers ist der Härte-
unterschied entscheidend, für die plastische Deformation durch Abscheren ist es die Fes-
tigkeit und Zähigkeit des Materials.
Aus diesen Untersuchungen ist zu schlussfolgern, dass das Verschleißverhalten von
thermisch gespritzten Schichten grundsätzlich nur integral betrachtet werden darf. Je
nach Mikrostruktur der Schichten treten lokal Schwankungen im Verschleißverhalten auf,
sogar unterschiedliche Verschleißmechanismen (Abrasion und Ermüdung). Das lokal dif-
ferenzierte Wirken unterschiedlicher Verschleißmechanismen in stark inhomogenen
Werkstoffen wurde auch in /80/ am Beispiel der faserverstärkten Keramikmatrix-
Verbundwerkstoffe festgestellt.
Abb.5.30  Unterschiedliches Matrixverhalten in der Ver-
schleißspur: Ermüdung
Abb.5.31  Unterschiedliches Matrixverhalten in der Ver-
schleißspur: Abrasion
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Betrachtet man das Verhalten der Fasern in einer thermisch gespritzten Kompositschicht
unter gleitender Beanspruchung, ergeben sich folgende Beobachtungen. Die Faser wird
unter den gewählten Prüfbedingungen, die denen für Aluminium angepasst wurden, nicht
geschädigt. So sind weder Faserbruchstücke, Riefen noch Faserdünnungen in der Ver-
schleißspur zu erkennen. Im Abschnitt 5.2 wurde darauf hingewiesen, dass die Grenzflä-
che zwischen Fasern und Matrix so eingestellt ist, dass bei DC-plasmagespritzten
Schichten nur etwa 50 % der Fasern bei HF-plasmagespritzten Schichten sogar deutlich
weniger als 50% der Fasern fest in der Matrix eingebettet sind. Die restlichen Grenzflä-
chenbereiche sind durch Mikrospalte gekennzeichnet.
Wie aus den ermittelten linearen Verschleißintensitäten (5.3.2.1) zu erkennen, kann durch
die Fasereinlagerung der Werkstoffabtrag, also der Verschleiß, verringert werden.
Folgende Modellvorstellung wurde über den Schädigungsverlauf unter Gleitverschleiß bei
den thermisch gespritzten kurzfaserverstärkten Schichten entwickelt: Die zum Teil nicht
vorhandene oder schlechte Haftung zwischen Faser und Matrix gestattet es, dass unter
den Belastungen während der Verschleißprüfung eine Mikrobewegung der metallischen
Komponente der Verbundschicht stattfindet. Die Matrixpartikel werden in geringem Maße
verschoben oder plastisch verformt, ohne dass es zum Werkstoffabtrag bzw. zum Her-
ausbrechen von Verschleißpartikeln kommt. Diese Mikrobewegung wird an den Fasern
aufgefangen. Dadurch kommt es zu einer Neugestaltung der Grenzfläche.
Die Betrachtung der Verschleißspur in einer DC-plasmagespritzten Schicht bei hoher Ver-
größerung (Abb. 5.32) bestätigt die Annahme, dass
- die Fasern im Ergebnis der Verschleißprüfung formschlüssig in die Matrix eingebun-
den werden,
- vorher im REM (Abb. 5.16) und TEM (Abb. 5.20 – 5.22) sichtbare Mikrospalte nicht
mehr erkennbar sind,
- die Fasern nicht herausbrechen, sondern durch ein Verschmieren der beweglichen
Aluminiumteilchen fester in die Matrix eingebettet werden,
- die vorhandene Mikroporosität in der thermisch gespritzten Matrix den Effekt der plas-
tischen Verformbarkeit der Aluminiummatrix noch zusätzlich unterstützt,
- unter der beschriebenen Beanspruchung der Verschleiß dadurch minimiert wird, dass
Faser und Matrix gemeinsam den Schichtzusammenhalt gestalten.
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Abb.5.32 Faser in der Verschleißspur, DC-plasmagespritzte Schicht
Auch das Verhalten einer HF-plasmagespritzten Schicht entspricht bei Gleitverschleiß
weitestgehend dieser Modellvorstellung:
Der höhere Fasergehalt und die schlechtere Fasereinbettung verstärken die Effekte, die
bei den DC-plasmagespritzten Schichten beschrieben wurden. Es kann keine Schädigung
an den Fasern auftreten, jedoch durch die abgetragenen und verschmierten Matrixpartikel
die Fasereinbettung und somit auch der Schichtzusammenhalt verbessert werden.
Da im Vergleich zu den DC-plasmagespritzten Schichten die metallische Matrix weitaus
inhomogener (höhere Porosität, nichtaufgeschmolzene Aluminiumpartikel) und die Haf-
tung zwischen Faser und Matrix schlechter ist, wirkt der sekundäre Einbettungseffekt
nicht so ausgeprägt wie bei den DC-plasmagespritzten Schichten (Abb. 5.33). Aus der
Matrix werden die Verschleißpartikel eher herausgerieben. Die Mikrospalte zwischen Fa-
sern und Matrix sind größer als bei den DC-plasmagespritzten Schichten und können da-
mit nicht so gut überwunden werden. Aus diesem Grunde sind auch in der Abbildung noch
deutlich kleine Mikrospalte zu sehen. Die erkennbaren Faserbrüche resultieren nicht aus
dem Verschleißtest sondern vom thermischen Spritzen.
Die Nachteile dieser Schichten, die vor allem mikroskopisch sichtbar sind, werden aber
durch den höheren Fasergehalt mindestens aufgewogen. Wie aus dem vorherigen Kapitel
zu entnehmen, ist durch den höheren Fasergehalt der HF-plasmagespritzten Schichten
die lineare Verschleißintensität geringer als bei den DC-plasmagespritzten Schichten,
auch wenn die prozentuale Erhöhung des Verschleißwiderstandes nicht so groß ist, wie
die prozentuale Erhöhung des Fasergehaltes gegenüber den DC-plasmagespritzten
Schichten.
Diese Ergebnisse führen zu der Feststellung, dass nicht bloß der größere Anteil von Ver-
stärkungskomponenten im Verbund zu einer Verbesserung der Eigenschaften führt, son-
dern nur im Zusammenwirken mit den Matrixeigenschaften und den Haftungsverhältnissen
eine Eigenschaftsverbesserung erzielt werden kann.
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Abb.5.33 Verschleißspur Gleitverschleiß, HF-plasmagespritzte Schicht
5.3.3.2 Schwingverschleißprüfung
Die Kalotten, die aus der oszillierenden Relativbewegung zwischen Probe und Gegenkör-
per bei der Schwingverschleißprüfung entstehen, sind in einer Übersicht in Abb. 5.34 dar-
gestellt. Zu erkennen ist zunächst, dass die metallische Matrix einer Werkstoffzerrüttung
ausgesetzt ist, ein Zeichen für Ermüdungsverschleiß. Weiterhin kann auch auf eine Adhä-
sionsbeanspruchung geschlossen werden, da als Ergebnis einer Reibbewegung zwischen
den beiden Kontaktpartnern als typische Verschleißerscheinungsform Schuppen auftre-
ten.
Die Beobachtung des Faserverhaltens beim Schwingverschleiß führt zu der Erkenntnis,
dass bei dieser Verschleißprüfung der Effekt der Fasereinbettung durch herausgetragene
Matrix- bzw. Verschleißpartikel nicht in dem Maße einsetzt wie bei der vorher beschriebe-
nen Gleitverschleißprüfung. Es sind weiterhin deutlich sichtbare Mikrospalte zwischen
Faser und Matrix zu sehen, Abb. 5.35. Die Matrix wird vermutlich bei der oszillierenden
Bewegung stärker beansprucht als bei einer gleitender Bewegung. Diese Vermutung kor-
reliert mit der gefundenen Adhäsionsneigung in Abb. 5.34.
Vergleicht man die Ergebnisse aus den Verschleißtests, zeigt sich, dass bei der Schwing-
verschleißprüfung das schlechtere Ergebnis auftritt: Es wird zwar durch die Faserverstär-
kung eine Verbesserung des Verschleißverhaltens (also die Reduzierung des linearen
Verschleißes) erzielt, aber die Eigenschaften des Werkstoffverbundes kommen nicht in
dem Maße zum Tragen wie beim Gleitverschleiß.
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Abb.5.34
Kalotteneindruck aus dem Schwingverschleiß
Abb.5.35
Detail des Kalotteneindruckes aus Abb. 5.34
5.3.3.3 Abrasionsverschleißprüfung
Bei der Abrasionsprüfung wird die Ritzenergiedichte ermittelt, die als ein Maß für den
Abrasionswiderstand gilt. In den vorliegenden Untersuchungen wurde diese Prüfung an-
ders als in /115/ nur zur qualitativen Bestimmung des Werkstoffverhaltens beim Auftreffen
eines Indenters auf die Faser durchgeführt. Die bisher gezeigten lokal sehr stark schwan-
kenden Verschleißergebnisse hinsichtlich des Schädigungsmechanismus und der Ver-
schleißerscheinungsformen bestätigen dieses Vorgehen. In /115/ ist in Abhängigkeit von
der Faserorientierung die Ermittlung des Abrasionsverschleißwiderstandes eines unidi-
rektional C-langfaserverstärkten Al-Komposits beschrieben. Für diese Prüfung ist jedoch
entscheidend, wo genau der Komposit abrasiv beansprucht wird. Bei der Beanspruchung
senkrecht zur Faserorientierung ist es möglich, den Ritz sowohl im Bereich von Fasern
und Matrix als auch nur im Bereich der Matrix zu führen. Somit kann keine quantitative
Aussage über den Verschleißwiderstand bei Abrasionsprüfung getroffen werden. Liegen
die Fasern quer zur Beanspruchungsrichtung, werden in jedem Fall Matrix und Fasern
belastet. Für diese Orientierung wird allerdings in /115/ auch keine deutliche Verbesse-
rung des Abrasionswiderstandes festgestellt. Es ist lediglich sinnvoll, die Schädigungme-
chanismen bzw. –formen von Faser und Matrix unter abrasiver Beanspruchung zu unter-
suchen.
Wird der Ritz nur im Bereich der Matrix geführt, treten, wie üblich in einem deformierbaren
Werkstoff, die Prozesse Mikrofurchen oder Mikrospanen auf, wobei die Ritzbreite deutli-
che Schwankungen zeigt (Abb. 5.36). Gelangt der Indenter in die unmittelbare Umgebung
einer Faser bzw. direkt auf eine Faser, wird der Ritz stark eingeengt (Abb. 5.37). In die-
sen Mikrobereichen des Werkstoffes kommt es zu einer erheblichen Festigkeitssteigerung
des Werkstoffes und somit zu einem höheren Widerstand gegen Abrasion: Die auftreten-
den Kräfte werden im Mikrobereich auf die Fasern übertragen und führen zur Erhöhung
der Verbundfestigkeit. Die Angabe des Mittelwertes für die Ritzbreite (zur Berechnung des
Abrasionswiderstandes) könnte nur mit erheblichen Streuungen erfolgen und wird daher
vermieden.
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Abb.5.36  Ritzverlauf in DC-plasmagespritzter Schicht Abb.5.37  Detail Abb. 5.36
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6 Schlussfolgerungen
Durch thermisches Spritzen, speziell das Plasmaspritzen, ist es möglich, kohlenstoff-
kurzfaserverstärkte Aluminiumschichten herzustellen, die sich durch gute Verschleißei-
genschaften auszeichnen.
Um Kurzfasern in die thermisch gespritzte Schicht einzubringen, müssen zunächst spe-
zielle Agglomerate gefertigt werden, die anschließend verspritzt werden. Deren Faserge-
halt, mittlere Faserlänge sowie die Gesamtgröße sind die entscheidenden Kriterien für die
spritztechnische Verarbeitbarkeit.
Der Fasergehalt im Agglomerat beträgt 10 Masse-%. Höhere Faseranteile führen dazu,
dass der Zusammenhalt des Agglomerates nicht mehr ausreicht, weil die Packungsdichte
zu gering ist. Der Schutz der Fasern kann dann nicht gewährleistet werden. Je kugeliger
die Gestalt der Agglomerate ist und je weniger Fasern aus dem Agglomerat herausstehen,
desto günstiger ist die spritztechnische Verarbeitbarkeit und desto geringer sind die Fa-
serverluste und Faserschädigungen.
Als ein Ergebnis dieser Arbeit kann empfohlen werden, Agglomerate mit einer Größe von
–315 +200 µm für die Herstellung der kurzfaserverstärkten Schichten einzusetzen. Bei
größeren Agglomeraten ist ein vollständiges Aufschmelzen nicht mehr möglich. Kleinere
Agglomerate (-200 +160 µm) zeigen zunächst ähnliche Eigenschaften auf wie die gröbe-
ren, jedoch weisen die daraus abgeschiedenen Schichten ungünstigere Eigenschaften
auf. Möglicherweise würde eine nochmalige Einengung des Korngrößenspektrums zu ei-
ner weiteren Verbesserung der Eigenschaften der Kompositschichten führen. Dies wurde
im Rahmen der vorliegenden Arbeit jedoch nicht weiter untersucht. Zu bedenken gilt, dass
ein nochmaliges Aussieben der Agglomerate die Effektivität der Agglomeratherstellung
erneut herabsetzt. Aus dem im Prozess entstehendem Korngrößenspektrum von etwa -
1000 +100 µm kann so nur ein Bruchteil für die spritztechnische Verarbeitung genutzt
werden, so dass die Fraktion –315 +200 µm ein Optimum bezüglich Verarbeitbarkeit und
Wirtschaftlichkeit der Herstellung darstellt.
Beide verwendeten Plasmaspritzverfahren, das Gleichstromplasmaspritzen (DC-
Plasmaspritzen) und das Hochfrequenzplasmaspritzen (HF-Plasmaspritzen) eignen sich
für die Herstellung der C-kurzfaserverstärkten Al-Spritzschichten. Sie wirken sich aller-
dings aufgrund unterschiedlicher Plasmaeigenschaften verschieden auf die Mikrostruktur
und somit auf die Eigenschaften der Kompositschichten aus.
Der DC-Plasmastrahl ist dichter und hat eine höhere Geschwindigkeit als das HF-Plasma.
Aufgrund der hohen Plasmageschwindigkeit beim DC-Verfahren ist die Verweilzeit des
Spritzgutes im Plasma sehr kurz. Das HF-Plasma ist großvolumiger und „langsamer“. Die
geringere Geschwindigkeit führt zu längeren Verweilzeiten des Spritzgutes im Plasma.
Die vertikale Anordnung von Plasmaquelle und Substrat und die axiale Spritzgutzufuhr
besitzen ebenfalls einen bedeutenden Einfluss auf den Spritzprozess. Beide Verfahrens-
varianten weisen also Vor- und Nachteile auf, die in jedem Fall eine Optimierung des Pro-
zesses erforderlich machen.
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Für die Ausbildung der charakteristischen Mikrostruktur der Kompositschichten werden in
Abhängigkeit des Spritzverfahrens folgende Schlüsse gezogen:
Besonders die höhere Geschwindigkeit des DC-Plasmas wirkt sich entscheidend auf die
Einbindung der Fasern, d.h. auf die Benetzung und daraus folgend die Haftung zwischen
Aluminium und Kohlenstoff, aus. Die kinetische Energie der schmelzflüssigen Matrixteil-
chen ist beim Aufprall höher und kann somit die formschlüssige Bindung zwischen Faser
und Matrix fördern. Bei den vorliegenden Bedingungen wurde eine etwa 50%ige Benet-
zung der Faseroberfläche mit der metallischen Matrix gefunden. Auch die Gesamtporosi-
tät der Schichten ist durch die hohe kinetische Energie beim Aufprall geringer im Ver-
gleich zum HF-Plasma.
Allerdings wird ein hoher Faserverlust und ein geringer Auftragswirkungsgrad bei den DC-
Schichten festgestellt. Das schnelle, turbulente Plasma ist der Grund für diese Effekte.
Zum einen zerbrechen die Agglomerate durch die an ihnen im Plasma wirkenden Scher-
kräfte und vereinzelte Agglomeratteile oder Fasern werden aus dem Plasma herausgewir-
belt und tragen somit nicht zur Schichtbildung bei. Zum anderen ist die Verweildauer im
schnelleren Plasma geringer, die Agglomerate werden unter Umständen nicht vollständig
aufgeschmolzen und prallen teilweise von der zu beschichtenden Oberfläche ab, woraus
der geringere Auftragswirkungsgrad resultiert.
Im Gegensatz dazu wird mit der geringeren Geschwindigkeit des HF-Plasmastrahls durch
die damit verbundene längere Verweildauer der Agglomerate im Plasma sowie die axiale
Pulverzufuhr erreicht, dass das Spritzgut besser aufgeschmolzen wird. Weiterhin führen
das großvolumige Plasma und die vertikale Anordnung von Brenner und Substrat zu ei-
nem deutlich verringerten Faserverlust. Allerdings steigt mit den höheren Fasergehalten
die Wirkung der Fasern als Barrieren für die gleichmäßige Ausbreitung der auftreffenden
schmelzflüssigen Matrixmaterials, und in Verbindung mit der geringeren kinetischen
Energie der auftreffenden Teilchen ist die höhere Porosität der HF-Schicht unumgänglich.
Die Fasereinbindung ist entscheidend schlechter als beim DC-Plasmaspritzprozess. Nur
wenige Prozent der Faseroberflächen sind bei diesen Schichten mit Aluminium benetzt.
Daraus resultiert ein hoher Anteil von Mikrospalten zwischen Faser und Matrix.
Beide Spritzverfahren führen derzeit nicht zu einer optimalen Mikrostruktur der Schichten,
besitzen aber das Potenzial, durch Veränderungen im Spritzprozess eine Prozessoptimie-
rung zu bewirken.
- Beim HF-Plasmaspritzen wird als entscheidendes Kriterium die Erhöhung der Plasma-
geschwindigkeit gesehen, die durch den Einsatz spezieller Düsen ermöglicht wird.
Damit können Plasmageschwindigkeiten bis in den Überschall-Bereich hinein erzielt
werden, was besonders zur Verbesserung der Fasereinbindung beitragen sollte.
- Beim DC-Plasmaspritzen wird anlagentechnisch die Veränderung der Plasmaachse
von horizontal zu vertikal als ein wirkungsvolles Mittel gesehen, den Spritzprozess zu
optimieren. Durch diese Versuchsanordnung können dann, ähnlich wie beim HF-
Plasmaspritzen, die durch Turbulenzen bzw. wirkende Scherkräfte zunächst betroffe-
nen Agglomerate dennoch aufgeschmolzen werden, um so zumindest teilweise noch
zur Schichtbildung beitragen und neben dem Auftragswirkungsgrad auch den Faser-
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gehalt der Schicht zu erhöhen. Ein andere Möglichkeit wird darin gesehen, die Plas-
mageschwindigkeit zu reduzieren und damit die Faserschädigung zu minimieren.
Aus den Verschleißuntersuchungen an den plasmagespritzten Kompositschichten wurden
folgenden Schlüsse gezogen:
Durch eine Faserverstärkung kann eine deutliche Verbesserung des Verschleißwiderstan-
des erzielt werden.
- Mit Kurzfasern, die eine geringere Länge als die kritische Faserlänge aufweisen, kann
die lineare Verschleißintensität um den Faktor 4 im Vergleich zum unverstärkten
Werkstoff verringert werden.
- Vergleicht man die Resultate einer faserverstärkten Schicht mit denen einer partikel-
verstärkten Schicht am Beispiel des Gleitverschleißes, wird deutlich, dass bei Faser-
gehalten von 8 Vol.-% das Verhalten nur geringfügig schlechter als das einer teilchen-
verstärkten Schicht ist und bei einer weiteren Erhöhung auf 12 Vol.-% die faserver-
stärkte Schicht deutlich besser ist. Somit kann bestätigt werden, dass der Mechanis-
mus der Faserverstärkung ein deutlich größeres Verbesserungspotenzial aufweisen
kann als der Mechanismus der Teilchenverstärkung.
- Aus der Tendenz der Verschleißwerte für Schichten mit unterschiedlichen Faser-
gehalten ist zu erkennen, dass der Fasergehalt nicht endlos erhöht werden kann, um
den Verschleißwiderstand zu verbessern. Bei zu hohen Anteilen an Verstärkungskom-
ponenten reicht die Zähigkeit der metallischen Matrix nicht mehr aus, um den Werk-
stoffzusammenhalt bei Belastung zu erhalten. Aus den vorliegenden Werten wird ab-
geleitet, dass ein optimaler Fasergehalt bei etwa 15 Vol.-% liegen könnte. Es ist zu
erwarten, dass dieser Faseranteil mit den beschriebenen Möglichkeiten zur Optimie-
rung des Spritzprozesses sowohl mit DC- als auch mit HF-Plasmaspritzen eingestellt
werden kann.
- Bei der Schwingverschleißprüfung ist die Eigenschaftsverbesserung nicht so deutlich
ausgeprägt wie bei der Gleitverschleißprüfung. Es ist noch nicht ersichtlich, ob sich
die Verschleißwerte in Abhängigkeit vom Fasergehalt asymptotisch einem optimalen
Fasergehalt annähern. Daher wird geschlussfolgert, dass bei dieser Prüfung der opti-
male Faseranteil höher als 15 Vol.-% liegen dürfte. Die Schwingverschleißprüfung
stellt somit für die Kompositschichten eine härtere Prüfung dar als die Gleitverschleiß-
prüfung. Es handelt sich um eine vergleichsweise lokale Prüfung. Somit beeinflussen
Schichtinhomogenitäten das Verschleißverhalten signifikanter als es bei der integrale-
ren Gleitverschleißprüfung der Fall ist.
- Die kurzfaserverstärkten Schichten sind für eine Anwendung, in der Gleitverschleiß
überwiegt, besser geeignet als für eine Anwendung mit einer lokalen Belastung, wie
sie bei der Schwingverschleißprüfung vorliegt. Die ebenfalls durchgeführte Abrasions-
verschleißprüfung zeigte, wie stark das Verschleißverhalten wegen eingelagerter Fa-
sern lokal schwanken kann.
Während der Verschleißprüfung werden die Fasern nicht geschädigt. Es kann geschluss-
folgert werden, dass durch die geringfügige plastische Verformung der metallischen Mat-
rix, eine Verbesserung der Fasereinbettung erreicht werden kann. Die Zähigkeit der ge-
spritzten Aluminiummatrix ist ausreichend für diese Vorgänge. Begünstigt wird dies auch
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durch den begrenzten Faseranteil, der den Zusammenhalt der Matrix noch nicht
schwächt.
Die Mikrospalte zwischen Faser und Matrix werden bei den beschriebenen Verschleiß-
tests geschlossen. Da dieser Effekt besonders bei den DC-plasmagespritzten Schichten
zu beobachten ist, muss darauf verwiesen werden, dass die deutlich schlechtere Einbin-
dung der Fasern in eine HF-plasmagespritzte Schicht nicht durchgängig zu diesem Me-
chanismus führen kann. Bei HF-plasmagespritzten Schichten liegen weiterhin Mikrospalte
zwischen Faser und Matrix vor und Matrixteilchen können herausgerissen werden. Somit
wird deutlich, dass trotz des erhöhten Faseranteils in den HF-plasmagespritzten Schich-
ten, die Schädigung im Mikrobereich durchaus größer sein kann als bei den DC-
plasmagespritzten Schichten. Über den gesamten Schichtbereich jedoch führen die höhe-
ren Fasergehalte integral zu einem besseren Verschleißverhalten der HF-
plasmagespritzten Schichten. Die Verbesserung der Einbettung, also die Verbesserung
der Faser/Matrix-Haftung, bekommt bei den HF-plasmagespritzten Schichten somit eine
praktische Bedeutung. Sie ist eine entscheidende Voraussetzung für ein homogenes
Werkstoffverhalten.
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7 Zusammenfassung und Ausblick
Ziel und Inhalt der vorliegenden Arbeit ist, die Eignung des thermischen Spritzens für die
Herstellung von Kompositschichten am Beispiel einer C-kurzfaserverstärkten Aluminium-
spritzschicht aufzuzeigen. Der Schwerpunkt der eigenen Experimente liegt dabei in der
Charakterisierung der Mikrostruktur und deren Einfluss auf das Verschleißverhalten der
Verbundschichten.
Voraussetzung für die spritztechnische Realisierung der Schichten ist die Bereitstellung
geeigneter Spritzwerkstoffe. Agglomerate aus Aluminiumpulver (-40 µm) und C-
Kurzfasern (mittlere Länge = 140 µm) mit einer Korngröße -315 + 200 µm eignen sich
dafür am besten. Sowohl mittels Gleichstrom (DC)- als auch Hochfrequenz (HF)-
Plasmaspritzen wurden die kurzfaserverstärkten Schichten hergestellt. Da alle Verfahren
im Niederdruckbereich in einer inerten Atmosphäre arbeiten, konnte eine Oxidation der
Fasern und des Aluminiums unterbunden werden. Die für diese Anwendung entscheiden-
den Unterschiede zwischen beiden Varianten des Plasmaspritzens liegen darin, dass das
DC-Plasma um eine Größenordnung schneller ist als das HF-Plasma und durch die Axi-
alinjektion beim HF-Plasmaspritzen ein geringerer Faserverlust auftritt.
In Abhängigkeit vom Plasmaspritzverfahren konnten charakteristische Merkmale in der
Ausbildung der Mikrostruktur und damit Unterschiede im Verschleißverhalten festgestellt
werden. In Tabelle 7.1 sind die Ergebnisse qualitativ bzw. quantitativ zusammengefasst.
Mittels DC-Plasmaspritzens wurden Fasergehalte von 8 Vol.-% bei einer mittleren Poro-
sität unter 5 % erreicht. Durch die axiale Pulverinjektion, die senkrechte Anordnung von
Plasmaquelle und Substrat sowie die geringere Geschwindigkeit des HF-Plasmas konnten
in den HF-plasmagespritzten Schichten Fasergehalte bis 12 Vol.-% eingestellt werden,
jedoch bei einer erhöhten Porosität gegenüber den DC-plasmagespritzten Schichten. Die
Faserorientierungsverteilung ist bei beiden Verfahren so, dass zwischen 30 und 50% der
Fasern eine Ausrichtung parallel bzw. bis ±20° zum Substrat als Hauptreferenzebene pa-
rallel zum Substrat aufweisen. Es kann somit von einem Ausrichtungseffekt gesprochen
werden. Die Fasern einer Spritzlage werden durch die schmelzflüssigen Matrixteilchen
der folgenden Spritzlagen eingeregelt oder zerbrechen unter deren Druck beim Aufprall.
Deutliche Unterschiede gibt es im Grenzflächenverhalten. Im DC-Plasmaspritzprozess
kann erreicht werden, dass trotz der schlechten Benetzbarkeit zwischen Matrix und Fa-
sern etwa 50% der Faseroberfläche mit Aluminiummatrix benetzt sind. Die hohe Ge-
schwindigkeit des Prozesses begünstigt die gute formschlüssige Haftung entscheidend.
Eine Bildung von Reaktionsprodukten in der Grenzfläche konnte durch TEM-
Untersuchungen nicht nachgewiesen werden, und ist damit nahezu auszuschließen. Aus
dem „langsameren“ Plasma beim HF-Plasmaspritzen resultiert eine schlechtere Einbin-
dung der Fasern. Erstens führen höhere Fasergehalte dazu, dass die Fasern als Spritz-
barrieren stärker die Ausbreitung des schmelzflüssigen Aluminiums behindern. Zweitens
kann die geringere Geschwindigkeit des Plasmas nur unzureichend zur formschlüssigen
Haftung führen. Nur in sehr kleinen Faserbereichen (<10%) liegt Benetzung zwischen Fa-
ser und Matrix und somit formschlüssige Haftung vor.
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Das Verschleißverhalten der Kompositschichten wird durch die Einlagerung der Fasern
deutlich beeinflusst. Mit steigendem Fasergehalt verringert sich der mittels Schwingver-
schleißprüfung ermittelte lineare Verschleiß auf 65 % bei den DC-plasmagespritzten
Schichten (Fasergehalt 8 Vol.-%) und auf 55% bei den HF-plasmagespritzten Schichten
(Fasergehalt 12 Vol.-%) gegenüber einer unverstärkten DC-plasmagespritzten Aluminium-
schicht. Noch deutlicher ist das Ergebnis bei der Gleitverschleißprüfung. Die Einlagerung
von 8 Vol.-% Fasern bei den DC-plasmagespritzten Schichten führt zur Reduzierung der
linearen Verschleißintensität auf 35% und bei den HF-plasmagespritzten Schichten (12
Vol.-% Fasern) auf etwa 20 % gegenüber den unverstärkten DC-plasmagespritzten Al-
Schichten. Während der Verschleißbeanspruchung erfahren die Fasern unter den ge-
wählten Testbedingungen keine Schädigung. Weiterhin führt die unvollständige Haftung
zwischen Fasern und Matrix dazu, dass zunächst eine gewisse Mikrobewegung der Mat-
rixpartikel, die während der Verschleißbeanspruchung entstehen, möglich ist. Diese führt
in der Nähe der Fasern dazu, dass diese fester eingebunden und vorhandene Mikrospalte
beseitigt werden. Erst später setzt dann der eigentliche Materialabtrag ein. Der Ver-
schleißmechanismus in der Matrix besteht aus Abrasion und Ermüdung bzw. der Überla-
gerung der beiden Mechanismen.
Schichteigenschaft DC-plasmagespritzte Schicht HF-plasmagespritzte Schicht
Homogenität der Mikrostruktur + -
Schichtrauheit + -
Porosität 5 Vol.-% > 5 Vol.-%
Fasergehalt 8 Vol.-% 12 Vol.-%
Faserverlust 50 Vol.-% 33 Vol.-%





- der lin. Verschleißintensität






Auftragswirkungsgrad 25 % 40 %
Tab. 7.1 Zusammenfassung der Schichteigenschaften: Vergleich zwischen DC- und HF-plasmagespritzten Schichten,
qualitative Einschätzung: „+“ Ergebnis gut; „-“ Ergebnis unbefriedigend
Ausblickend kann die vorgestellte Arbeit als Grundlage dafür dienen, die Herstellung
thermisch gespritzter kurzfaserverstärkter Schichten mit einer metallischen Matrix auch
auf andere Materialkombinationen zu übertragen. Erste Versuche zeigen, dass Al2O3-
kurzfaserverstärkte Aluminiumspritzschichten und C-kurzfaserverstärkte Kupferspritz-
schichten auf diese Weise realisiert werden können. Entscheidend ist, dass die beiden
Komponenten agglomeriert werden können. Außerdem muss das Matrixpulver in engen
Kornfraktionen zur Verfügung stehen, um die homogene Faser-Matrix-Verteilung im Ag-
glomerat und anschließend in der Schicht zu erreichen.
Der Einsatz der erarbeiteten Technologie ist nicht nur für die Herstellung von Beschich-
tungen sondern ebenfalls für das Fertigen von freistehenden Formkörpern möglich. Belie-
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big dicke Folien oder Prepregs können durch mehrfachen Schichtauftrag realisiert wer-
den. Dabei muss das Substrat so beschaffen sein, dass der Komposit ohne Schädigung
entfernt werden kann. Solche geometrisch bestimmten Formen sind als partielle Verstär-
kungselemente (Inserts) denkbar. Bei Anwendung eines geeigneten Kernwerkstoffs sind
auch zylindrische Formen des Komposits möglich, wie eigene Untersuchungen zeigen.
Ein Kupferkern bietet beispielsweise die Voraussetzung dafür. Kupfer ist ein Werkstoff,
der einen höheren thermischen Ausdehnungskoeffizienten als Aluminium hat. Man könnte
daher auf einen vorgeheizten Kupferkernzylinder eine Al/Kohlenstofffaser-Dickschicht
aufspritzen, und nach dem Abkühlen das Kompositrohr ohne Schädigung von dem Cu-
Kern entfernen.
Das thermische Spritzen hat sich als Verfahren zu Herstellung von Kompositschichten als
äußerst vielversprechend dargestellt. Das Hauptanwendungsgebiet wird somit sicher auf
den Schichtsystemen liegen. Besonders hervorzuheben ist, dass durch die Vielzahl mög-
licher Materialkombinationen verschiedenste Applikationen denkbar sind, die besonders
im Verschleißschutz große Bedeutung haben werden. Für jeden speziellen Anwendungs-
fall ist es möglich, die Eigenschaften der Kompositschichten gezielt abzustimmen.
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